Mécanismes d'absorption d'hydrogène et intéractions hydrogène-défauts (implications en corrosion sous contrainte des alliages à base nickel en milieu primaire des réacteurs à eau pressurisée) by JAMBON, Fanny & CHENE, Jacques
 UNIVERSITÉ EVRY VAL D’ESSONNE 
Science et Ingénierie 
LAMBE – UMR 8587 CNRS/UEVE/CEA 
 
NNT : 2012 EVRY 0028 
THÈSE 
pour l’obtention du grade de 
Docteur de l’Université d’Evry Val d’Essonne 
Discipline ou Spécialité : Physico-chimie des matériaux 




Mécanismes d’absorption d’hydrogène 
et interactions hydrogène – défauts : 
Implications en corrosion sous contrainte 
des alliages à base nickel en milieu 
primaire des réacteurs à eau pressurisée  
 
 
Soutenue à Saclay le 27 novembre 2012 
 
 
COMPOSITION DU JURY 
 
Rapporteur :  M. BARBU Alain Conseiller scientifique CEA 
Rapporteur :  M. WOUTERS Yves Pr., Université Joseph Fourier Grenoble 1 
Examinateur : M. ANDRIEU Eric Pr., INP Toulouse 
Examinateur : Mme BARTHE Marie-France Directeur de recherches CNRS (CEMHTI) 
Examinateur : M. NOEL Didier Expert EDF 
Examinateur : M. RAQUET Olivier Chef de projet CEA 
Responsable de thèse : M. MARCHETTI Loïc Ingénieur-Chercheur CEA 












































UNIVERSITÉ EVRY VAL D’ESSONNE 
Science et Ingénierie 
LAMBE – UMR 8587 CNRS/UEVE/CEA 
 
NNT : 2012 EVRY 0028 
THÈSE 
pour l’obtention du grade de 
Docteur de l’Université d’Evry Val d’Essonne 
Discipline ou Spécialité : Physico-chimie des matériaux 




Mécanismes d’absorption d’hydrogène 
et interactions hydrogène – défauts : 
Implications en corrosion sous contrainte 
des alliages à base nickel en milieu 
primaire des réacteurs à eau pressurisée  
 
 
Soutenue à Saclay le 27 novembre 2012 
 
 
COMPOSITION DU JURY 
 
Rapporteur :  M. BARBU Alain Conseiller scientifique CEA 
Rapporteur :  M. WOUTERS Yves Pr., Université Joseph Fourier Grenoble 1 
Examinateur : M. ANDRIEU Eric Pr., INP Toulouse 
Examinateur : Mme BARTHE Marie-France Directeur de recherches CNRS (CEMHTI) 
Examinateur : M. NOEL Didier Expert EDF 
Examinateur : M. RAQUET Olivier Chef de projet CEA 
Responsable de thèse : M. MARCHETTI Loïc Ingénieur-Chercheur CEA 








i« Tous ces moments seront perdus dans l’oubli,
comme des larmes dans la pluie ». 




Ce travail de thèse s’intéresse aux alliages à base nickel exposés au milieu primaire des réacteurs 
à eau pressurisée : ceux-ci, et en particulier, l’alliage 600, contenant environ 16% de chrome, 
montrent, en service, une sensibilité à un phénomène de corrosion localisée appelé corrosion sous 
contrainte (CSC). La corrosion sous contrainte aboutit, à terme, au développement de fissures 
intergranulaires nécessitant le remplacement des matériaux de structure. La compréhension de 
ces phénomènes constitue donc un enjeu majeur dans le cadre de la sureté et du prolongement 
de la durée de vie des réacteurs, avec, également, des aspects économiques évidents. 
Le rôle de cette étude est d’apporter des éléments de compréhension quant au rôle de l’hydrogène 
dans ces phénomènes de corrosion sous contrainte.  
L’objectif de ce travail était double : d’une part, déterminer la source principale de l’hydrogène 
absorbé par l’alliage lors de exposition au milieu primaire, et d’apporter des éléments permettant 
de caractériser le mécanisme responsable de son absorption. D’autre part, un second objectif 
consistait à évaluer dans quelle mesure l’hydrogène absorbé par l’alliage pouvait jouer un rôle 
dans ces phénomènes de CSC, notamment, en regard de ses interactions possibles avec les 
défauts de structure du matériau. 
À cette fin, des techniques de traçage isotopique mises en œuvre lors de la corrosion de ces 
alliages en milieu primaire ont été utilisées, la pénétration des traceurs étant ensuite analysées par 
spectrométrie de masse d’ions secondaires. Ces analyses ont permis de montrer que l’hydrogène 
absorbé provenait principalement de la dissociation de la molécule d’eau lors de l’édification du 
film d’oxyde passif.
Par ailleurs, la création de défauts de structure dans le matériau, et leur étude par annihilation de 
positons et microscopie électronique en transmission, après création ou après interaction avec 
l’hydrogène introduit par chargement cathodique, ont permis de caractériser les interactions de cet 
élément avec les défauts. Ces interactions sont importantes, et mènent à une réorganisation des 
défauts (coalescence, migration), mais sont transitoires, leur intensité dépendant de l’activité locale 
de l’hydrogène en solution.
Ces résultats ont permis la proposition d’un nouveau modèle d’amorçage et de propagation des 
fissures de CSC. 
Mots-clefs: Hydrogène, alliage à base nickel, mécanismes, diffusion, dislocations, lacunes, 
piégeage, traceurs isotopiques, cinétique, corrosion sous contrainte. 
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EXECUTIVE SUMMARY
Since the late 1960s, a special form of stress corrosion cracking (SCC) has been identified for 
Alloy 600 exposed to pressurized water reactors (PWR) primary water: intergranular cracks 
develop during the alloy exposure, leading, progressively, to the complete ruin of the structure, and 
to its replacement.  
The main goal of this study is therefore to evaluate in which proportions the hydrogen absorbed by 
the alloy during its exposure to the primary medium can be responsible for SCC crack initiation and 
propagation. 
This study is aimed at better understanding of the hydrogen absorption mechanism when a 
metallic surface is exposed to a passivating PWR primary medium. A second objective is to 
characterize the interactions of the absorbed hydrogen with the structural defects of the alloy 
(dislocations, vacancies…) and evaluate to what extent these interactions can have an embrittling 
effect in relation with SCC phenomenon. 
Alloy 600-like single-crystals were exposed to a simulated PWR medium where the hydrogen 
atoms of water or of the pressuring hydrogen gas were isotopically substituted with deuterium, 
used as a tracer. Secondary ion mass spectrometry depth-profiling of deuterium was performed to 
characterize the deuterium absorption and localization in the passivated alloy. The results show 
that the hydrogen absorption during the exposure of the alloy to primary water is associated with 
the water molecules dissociation during the oxide film build-up.
In an other series of experiments, structural defects were created in recrystallized samples, and 
finely characterized by positron annihilation spectroscopy and transmission electron microscopy,
before or after the introduction of cathodic hydrogen. These analyses exhibited a strong 
hydrogen/defects interaction, evidenced by their structural reorganization under hydrogenation 
(coalescence, migrations). However, thermal desorption spectroscopy analyses indicated that 
these interactions are transitory, and dependent on the local hydrogen activity in the bulk material. 
Finally, these results allowed a new model describing SCC crack initiation and propagation to be 
formulated. 
Key-words: Hydrogen, nickel base alloy, mechanisms, diffusion, dislocations, vacancies, trapping, 
isotope labelling, kinetics, stress corrosion cracking. 
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« Heureux soient les fêlés,  
car ils laisseront passer la lumière». 
[Michel Audiard] 
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Au cours des quarante dernières années, la lutte contre les phénomènes de dégradation des 
matériaux de structure utilisés en milieu primaire des Réacteurs à Eau Pressurisée (REP) a 
constitué un des enjeux les plus importants en France et aux États-Unis notamment.  Parmi ces 
enjeux, on peut citer l’augmentation de la durée de vie des réacteurs concomitante à l’amélioration 
de la sureté, et la diminution des couts de maintenance, par exemple. 
1. FONCTIONNEMENT D’UN RÉACTEUR À EAU PRESSURISÉE 
Le principe de fonctionnement d’un REP est donné sur la Figure I-1. 
 
Figure I-1: Schéma de fonctionnement d'une centrale REP.  
Le combustible, source de chaleur et d’énergie, est conditionné sous forme de pastilles 
renfermées dans des crayons de combustible, disposés en grappe dans le cœur du réacteur.  
La chaleur produite par sa fission est transférée à l’eau du circuit primaire : on parle de milieu 
primaire, milieu aqueux dans lequel est ajouté de l’acide borique et de la lithine, ainsi qu’une 
surpression d’hydrogène gazeux pour neutraliser en partie les produits de la radiolyse de l’eau 
près du cœur, et qui limite la corrosion généralisée des matériaux de structure. Ce circuit est 
maintenu sous haute pression afin que l’eau puisse être liquide à haute température. 
La chaleur transportée par le milieu primaire est ensuite transférée à un second circuit, dit circuit 
secondaire, qui contient aussi un milieu à base d’eau très pure. Cet échange s’effectue sans 
contact des fluides via les générateurs de vapeur.  
Au sein du générateur de vapeur, comme son nom l’indique, de l’eau liquide est vaporisée. Cette 
vapeur passe ensuite au travers d’une turbine qui va produire de l’électricité. La vapeur est enfin 
condensée dans le condenseur, qui est refroidi par de l’eau froide provenant généralement d’un 
fleuve, de la mer ou d’une tour aéroréfrigérante (on parle parfois de circuit tertiaire). 
Le milieu primaire est constitué d’eau très pure, désoxygénée et déminéralisée. Le milieu contient 
aussi du bore, sous forme d’acide borique, élément ajouté pour ses propriétés de modération des 
neutrons. Le pH du milieu est corrigé par l’ajout de lithine. Les spécifications pour la chimie du 
milieu primaire imposent également une teneur en oxygène inférieure à 10 ppb, et en chlorures, 
sulfates et fluorures inférieures aux 50 ppb. Les principales caractéristiques du fluide circulant en 
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Température 325°C 
Pression 155 bar 
Bore (H3BO3) 1000 ppm 
 Lithium (LiOH) 2 ppm 
H2 (surpression) 0,3 bar à 325°C 
pH 7 
Tableau I-1 : Spécificités du milieu primaire des REP. 
Cette étude s’intéresse aux alliages à base nickel utilisés en milieu primaire, et en particulier dans 
les générateurs de vapeur. En effet, ces alliages ont montré dès les années 70 une sensibilité à la 
Corrosion Sous contrainte (CSC). 
La CSC peut être définie comme un processus particulier de fissuration des matériaux sous 
contrainte en service. En effet, on observe en CSC des cas de fissuration qui n’auraient pas eu 
lieu (ou bien avec une cinétique plus faible) sans l’effet combiné de l’environnement et de la 
contrainte. La CSC aboutit au développement de fissures intergranulaire dans ces matériaux 
normalement ductiles. 
Le plus souvent, les cas de rupture brutale interviennent même sous une contrainte très inférieure 
à la limite d’élasticité : en général, le couplage d’un milieu agressif (présence de chlore et de ses 
composés, de soufre, d’hydrogène, pH faible ou milieu caustique…) et de contraintes externes 
(pression du fluide dans les circuits de refroidissement…) ou internes (dressage, …) constituent 
des conditions favorables à la CSC.   
Par ailleurs des cas de CSC ont aussi été observés dans des eaux réputées très pures (circuits de 
refroidissement des réacteurs). Enfin, plusieurs travaux  (qui seront détaillées au chapitre suivant) 
ont montré un effet aggravant significatif de l'hydrogène dissous dans l’eau sur les vitesses 
d'amorçage et de propagation de fissures en milieu primaire. Cependant, les mécanismes à 
l'origine de ces effets sont encore mal connus, en particulier en ce qui concerne l'absorption de 
l'hydrogène dans les matériaux exposés au milieu primaire. 
Lorsqu’un tube de générateur est fissuré, celui-ci est bouché ; le bouchage conduit à terme à une 
diminution importante du rendement du générateur de vapeur et conduit à son remplacement. 
Depuis les années 1990, l’alliage 600 a été remplacé par un autre alliage, plus riche en chrome, 
l’alliage 690, qui résiste à CSC en milieu primaire.  
Cependant, le mécanisme lié à cette apparente immunité à la fissuration n’est pas à ce jour connu. 
2. HYDROGÈNE ET CORROSION SOUS CONTRAINTE EN QUELQUES MOTS 
La présence d'hydrogène dans le milieu s'est avérée très influente dès le début des études 
menées sur l'alliage 600 en milieu primaire*.  
En condition de service, l’alliage peut être directement mis en présence d’hydrogène en raison de 
différentes sources possibles : 
- une pression de di-hydrogène (~0,3 bar) est appliquée à la surface de l’eau en milieu 
primaire pour imposer un milieu réducteur, ainsi, d’après la loi de Henry, il existe une 
quantité de gaz dissous dans l’eau. Celui-ci est donc susceptible de pénétrer dans le 
matériau ; 
- la corrosion du matériau produit, par décomposition de l’eau, de l’hydrogène qui peut 
pénétrer dans le matériau. 
                                                     
 
* Tous les différents points cités ici seront développés dans la revue bibliographique, chapitre 2 ; les 
références des travaux associés y seront données. 
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L'hydrogène peut ensuite avoir deux influences : 
- une influence thermodynamique, car sa concentration influe sur la nature, la structure et la 
stabilité des films d'oxydes formés (bien qu'une corrélation claire entre nature de la couche 
d'oxyde et CSC n'ait pas encore été établie); 
- une influence cinétique, sur le temps d'amorçage, ou encore sur la vitesse de fissuration.  
Une autre indication de l'effet de l'hydrogène est la similitude entre les modes et les faciès de 
rupture de CSC et de ceux d’essais de Fragilisation Par l'Hydrogène (FPH). La fragilisation des 
métaux par l’hydrogène est un phénomène d’amorçage et de propagation de fissures assisté par 
l’hydrogène qui résulte des propriétés physiques particulières de cet élément.  
Mais la FPH classiquement attendue a lieu dans une gamme de température s'étendant de 25°C à 
150°C environ, tandis que le domaine de sensibilité à la CSC débute à 280°C environ. Un 
mécanisme de FPH actif aux températures du milieu primaire nécessiterait une activité 
d’hydrogène très importante, et en tout cas bien supérieure à celle associée aux 0,3 bars de 
surpression d’hydrogène gazeux. 
3. OBJECTIFS ET DÉMARCHE ADOPTÉE  
L'objectif de ce travail de thèse est d'apporter des éléments de compréhension quant au rôle de 
l’hydrogène dans les phénomènes de corrosion sous contrainte en milieu primaire,  avec un intérêt 
tout particulier, pour l’influence de la présence de défauts et de leur interaction avec l’hydrogène 
sur ces phénomènes. 
À cet effet, l‘approche adoptée dans ces travaux a été celle du découplage des effets. Tout 
d’abord, la détermination du mécanisme d’absorption le l’hydrogène par l’alliage exposé en milieu 
primaire a été entreprise (Chapitre 3). Ensuite, les possibilités d’interaction de l’hydrogène avec les 
défauts du matériau ont été étudiées (Chapitre 5). À noter que tous les essais de corrosion en 
milieu primaire entrepris ont été effectués en l’absence de sollicitations mécaniques.  
 
Dans un premier temps, une étude bibliographique sur la corrosion généralisée et la corrosion 
sous contrainte des alliages base nickel en milieu primaire sera présentée (Chapitre 1). Celle-ci 
permettra de présenter plus finement la problématique à l'origine de cette étude; et de comprendre 
le choix des expériences menées au cours de celle-ci.  
Dans un second temps, les matériaux étudiés (Chapitre 2) et les méthodes les plus singulières 
utilisées (Chapitre 4) seront  présentés. Puis, les résultats obtenus seront exposés et discutés 
(Chapitres 3, 5 et 6).  
Enfin, des conclusions seront apportées dans la dernière partie de ce manuscrit, et les 












   6 
 
 
























« – La lune est verte  
– Non, elle est carrée ». 
























   9 
Ce chapitre constitue une revue critique des données bibliographiques pertinentes en CSC, et sur 
lesquelles se baseront les développements futurs de ce manuscrit. Après une synthèse des 
principaux éléments concernant les phénomènes de corrosion généralisée des alliages à base 
nickel austénitiques en milieu primaire, les phénomènes de CSC seront détaillés, en tentant de 
faire ressortir les paramètres pertinents en CSC. De nombreux bilans intermédiaires seront 
proposés, après la discussion des principaux thèmes abordés. 
1. ÉTUDE DE LA CORROSION GÉNÉRALISÉE DES ALLIAGES BASE NICKEL EN MILIEU PRIMAIRE 
De nombreuses études visant à caractériser la couche d’oxyde formée sur les alliages type 600 en 
milieu primaire ont été réalisées. Une synthèse des principaux résultats concernant la nature et la 
structure de la couche, et l’influence des paramètres matériau et environnementaux est présentée. 
1.1. Structure et nature de la couche d’oxyde 
L’alliage 600 est un alliage à base nickel contenant environ 16% de chrome et 9% de fer ; l’alliage 
690, plus riche en chrome, en contient environ 30%, pour une teneur en fer similaire. La couche 
d’oxyde formée sur ces alliages à base nickel est décrite comme duplexe [Panter02, 
Machet04,Delabrouille04,Marchetti07],  comprenant : 
- une couche d’oxyde interne riche en chrome, compacte, continue et protectrice vis-à-vis de 
l’environnement, appelée par la suite couche passive,  et,  
- une couche externe riche en nickel et en fer, sous forme de cristallites aux formes très 
géométriques, et de taille micrométrique. Parfois, des filaments [Yonezawa10] de NiO 
[Delabrouille04], ou des plaquettes [Carette02] croîssent à partir de l’interface externe et 
couvrent en proportions variables ces cristallites. 
La couche interne est généralement décrite comme étant composée de spinelles mixtes de 
chrome et de fer de type Ni(Cr,Fe)2O4, avec parfois la présence de nodules de sesquioxyde de 
chrome, Cr2O3, à l’interface interne [Marchetti07]. De plus, on note parfois la présence d’une zone 
déchromée dans l’alliage sous-jacent, possiblement liée à la formation de Cr2O3 [Panter02, 
Delabrouille04]. 
La couche externe semble quant à elle constituée de ferrites de nickel de type Ni(1-z)Fe(2+z)O4 dont 
la croissance est alimentée par des phénomènes de « relâchement »†. Le relâchement peut 
représenter jusqu’à 36% du nickel mis en jeu dans le processus d’oxydation [Ziemniak06]. Les 
plaquettes sont identifiées comme étant plutôt des hydroxydes de fer [Carette02] ou de nickel 
[Marchetti07]. Ces hydroxydes sont vraisemblablement formés de manière métastable par 
précipitation des hydroxydes stables en solution aqueuse [Beverskog97] dans ces conditions 
[Marchetti07]. Ziemniak a par ailleurs suggéré, sur un alliage 625 (Ni-22%Cr-9%Mo-5%Fe), qu’une 
partie des ferrites de nickel croîssait hydrothermiquement à partir des cations nickel relâchés par 
l’alliage et des cations fer présents à l’état de trace en solution [Ziemniak03] dont on suppose qu’ils 
peuvent également provenir de l’autoclave d’exposition.  
1.2. Mécanisme de croissance de la couche d’oxyde 
Selon les auteurs et leurs observations, les mécanismes de formation de la couche d’oxyde varient 
en complexité, allant de la formation d’une couche d’oxyde simple ou duplexe, en passant par la 
formation de la couche d’oxyde externe, avec ou sans prise en compte du relâchement des 
cations. Seul le mécanisme le plus complet, proposé par Marchetti, sera ici détaillé [Marchetti07]. 
Le mécanisme de croissance de la couche interne a été étudié lors d’expériences utilisant des 
marqueurs inertes d’or déposés à la surface de l’alliage avant exposition au milieu primaire. Il 
s’agit d’un mécanisme de croissance interne, anionique ; l’oxygène diffusant préférentiellement 
aux joints de grains de l’oxyde, qui constituent des courts-circuits de diffusion. Ces conclusions ont 
été confirmées par des expériences de traçage isotopique de l’oxygène lors de la passivation 
                                                     
 
† De manière plus rigoureuse, on devrait dire : flux de cations métalliques à l’interface externe. 
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[Marchetti08].  
Par ailleurs, des expériences de photoélectrochimie (PEC) réalisées sur des coupons d’alliage 690 
ont mis en évidence un comportement semi-conducteur de type N du film passif formé en milieu 
primaire [Marchetti10]. En conséquence, la croissance de cet oxyde est basée sur la diffusion de 
défauts en substitution sur le sous-réseau anionique depuis l’interface interne jusqu’à l’interface 
externe [Sarrazin00], probablement des lacunes d’oxygène. Ces expériences en PEC on permis 
de détecter la présence de nodules de Cr2O3 répartis de manière non continue à l’interface interne, 
et dont la densité dépend de l’orientation cristalline. Ces nodules, de taille nanométrique, ont été 
observés par Microscopie Électronique en Transmission (MET, détaillé au chapitre 4), et ont 
amené cet auteur à proposer, dans son mécanisme, que la cinétique de formation de ces nodules 
dépend du taux de défauts dans l’alliage [Sennour10]. La présence de défauts de structure 
(microstructuraux) aurait pour conséquence soit une plus grande proportion de défauts 
microstructuraux dans la couche de spinelle mixte, permettant une diffusion accélérée de 
l’oxygène jusqu’à l’interface interne ; soit ces défauts, par exemple, les dislocations, constitueraient  
des courts-circuits de diffusion pour le chrome diffusant de l’alliage jusqu’à ces nodules. Ces 
nodules constituant un « frein » à la diffusion des cations métalliques nécessaires à l’édification de 
l’oxyde spinelle,  ralentiraient sa croissance. Ainsi, la cinétique de croissance de l’oxyde sur un 
alliage présentant un grand taux de défauts de surface est tout d’abord plus importante, avant de 
ralentir et se stabiliser à une vitesse plus modérée. Une synthèse de ces éléments est présentée 
Figure I-2. 
 
Figure I-2 : Schéma de la couche d’oxyde formée en milieu primaire type REP, et illustration du 
transport des espèces en jeu dans son édification (VO°° : lacune d’oxygène ; Nii°° et Fei°° : cations 
métalliques en position interstitielle ; <<Cr>> : chrome en solution solide dans l’alliage). 
1.3. Influence des paramètres liés au matériau  ‡ 
1.3.1. Effet de la teneur en chrome du matériau 
Soustelle [Soustelle99] a montré que l’alliage 690 formait une couche d’oxyde plus fine que 
l’alliage 600 corrodé dans les mêmes conditions.  
Delabrouille [Delabrouille04, Delabrouille05] a étudié l’influence de la teneur en chrome, pour des 
alliages de teneur variant de 5% à 30%, sur la nature et la structure de la couche d’oxyde formée 
en milieu primaire. Lorsque la teneur en chrome augmente, l’épaisseur globale de la couche 
d’oxyde ainsi que la densité de filaments diminuent. En parallèle, les cristallites de la couche 
externe s’enrichissent en chrome. Pour ce qui est de la couche interne, cet auteur note qu’en deçà 
de 10%, la couche d’oxyde interne n’est  ni compacte, ni continue. À partir de 15% en chrome 
dans l’alliage, l’épaisseur de la couche interne et sa composition varient peu. Cette invariance de 
                                                     
 
‡ Sauf mention contraire, les compositions élémentaires sont données en % poids. 
   11 
nature et structure de la couche d’oxyde pour des teneurs en chrome supérieures à 15% est une 
des raisons pour lesquelles l’immunité de l’alliage 690 aux phénomènes de corrosion sous 
contrainte restent flous (les propriétés mécaniques des deux alliages étant par ailleurs identiques). 
Rosecrans a cependant mis en évidence qu’un alliage à 16% de chrome a une cinétique de 
passivation plus rapide qu’un alliage à 5% de chrome, tandis qu’un alliage à 30% de chrome a une 
meilleure passivation que les deux précédents. Cette hiérarchie reste la même sur la gamme de 
température 316–360°C en milieu hydrogéné. Enfin, cet auteur a montré que l’augmentation de la 
teneur en chrome améliore la tenue mécanique de la couche d’oxyde formée en milieu primaire. 
En effet, pour une augmentation de la teneur en chrome de 5 à 30%, la déformation à rupture de 
l’oxyde passe de 0,1% à 0,25%. Pour finir, Rosecrans note que les propriétés d’adhérence du film 
d’oxyde dépendent fortement de la composition, la nuance à 5% de chrome desquamant très 
aisément [Rosecrans01]. 
1.3.2. Orientation cristallographique, état de surface et déformation 
Marchetti [Marchetti10] a mis en évidence une dépendance entre la densité de nodules de Cr2O3 
formés à l’interface interne et l’orientation cristallographique. L’orientation joue aussi sur la 
formation des cristallites externes en surface, dont la densité et la taille varient d‘un grain à l’autre, 
comme mis en évidence sur des échantillons préalablement polis [Marchetti07]. L’orientation 
cristallographique favorable pourrait, à la surface, présenter des plans de densité diminuant 
l’énergie nécessaire pour la formation des cristallites ; les effets volumiques de l’orientation 
pourraient par ailleurs influencer la diffusion du fer ou du nickel  par exemple.  
Carette [Carette02] et Delabrouille [Delabrouille04] ont mis en évidence des différences de densité 
des cristallites de la couche externe et de cinétique de relâchement dépendant de la rugosité de 
surface (différentes finitions de surface lors du polissage). De plus, Carette a montré un effet  
aggravant de la présence de défauts en surface sur la cinétique de relâchement.  
L’effet de l’état de surface sur la morphologie de la couche d’oxyde d’un alliage 690 en eau pure 
oxygénée (2 ppm O2) à 325°C a également été étudié par Wang [Wang10]. Cet auteur montre que 
le passage d’une finition de polissage mécanique de granulométrie 1500 à un traitement 
d’électropolissage semble remplacer les aiguilles en fins filaments (Figure I-3). 
   
Figure I-3 : Évolution de la morphologie de la couche d’oxyde formée en milieu eau pure oxygénée à 
325°C en fonction du traitement final de surface, d’après [Wang10]. 
De plus, Delabrouille a montré un effet important de la déformation sur la structure de la couche 
d’oxyde interne formée en surface en milieu primaire, par comparaison entre des coupons et des 
éprouvettes sollicitées en traction lente [Delabrouille04, Delabrouille05]. Il observe que la taille de 
la zone appauvrie en chrome dans l’alliage, ainsi que la teneur en chrome dans la couche interne 
semblent moins importantes sur les surfaces des éprouvettes de traction lente. 
Enfin, Marchetti a mis en évidence une dépendance de la cinétique d’oxydation, et en particulier 
de la formation de nodules de Cr2O3 avec la concentration en défauts de surface. (§1.2.) 
1.4. Influence du milieu 
1.4.1. Influence de la concentration en cations métalliques 
La couche externe est principalement liée à des phénomènes de reprécipitation des cations 
métalliques de relâchement [Carette02]. Ainsi, l’exposition d’échantillons en milieu renouvelé, où 
les cations sont enlevés du milieu lors de leur passage par des résines échangeuses d’ions, 
permet de réduire de manière importante, voire de supprimer, la formation des cristallites externes 
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[Sennour10]. 
1.4.2. Influence de la température 
La cinétique de croissance de l’oxyde interne, liée à la diffusion, dépend donc de la température. 
Ziemniak [Ziemniak06] compile des données sur la cinétique d’oxydation généralisée de l’alliage 
600, et obtient une énergie d’activation de l’ordre de 110 kJ/mol. Cette valeur est très éloignée des 
valeurs obtenues par Rosecrans [Rosecrans01] sur l’alliage 600 (37,3 kJ/mol) et 690 (14 kJ/mol). 
Toutefois, ces énergies d’activation « apparentes », déterminées par pesée, n’ont pas été 
déterminées dans les mêmes conditions de pH ; d’autre part, la notion même d’énergie d’activation 
est ici discutable, puisque ces auteurs l’utilisent pour qualifier un processus de diffusion non pure 
[Soustelle06] (régime mixte, pour la croissance de la couche interne, pour laquelle la diffusion de 
l’oxygène dans l’oxyde et du chrome sous l’oxyde est limitante). 
Cependant, les effets de la température semblent être importants sur la morphologie des 
cristallites formés à l’interface externe : une hausse de la température favoriserait l’apparition de 
plaquettes [Gardey98] ou de filaments [Delabrouille04] en sus des cristallites. Cette action n’est 
cependant pas toujours imputable directement à la température : en effet, celle-ci, à pression 
d’hydrogène constante, a pour effet de faire varier le pH de la solution, paramètre dont dépend 
beaucoup la solubilité en cations dans le milieu. La corrélation d’un changement de morphologie 
avec la température doit donc être effectuée avec prudence. 
1.4.3. Influence de la teneur en hydrogène dissous 
Caron [Caron00] a effectué des calculs thermodynamiques montrant que la nature de la couche 
d’oxyde peut varier en fonction de la teneur en hydrogène dissous dans le milieu. À 325°C, pour 
de faibles teneurs en hydrogène dissous (<25 mL.TPN/kg d’eau), NiO est stable. Dans une 
gamme de teneur moyenne (de 25 à 20 0mL.TPN/kg) c’est à dire la gamme de fonctionnement 
nominale des REP, les oxydes NiFe2O4, NiCr2O4 et FeCr2O4 sont stables; enfin, pour les hautes 
gammes de teneurs (au delà de 200 mL.TPN/kg), Cr2O3 est stable. Ces résultats sont en accord 
avec les résultats obtenus par Soustelle [Soustelle98] pour les basses et hautes teneurs en 
hydrogène, et les résultats de Ziemniak qui observe la probable réduction des cations Ni en 
solution en présence de fortes teneurs en hydrogène [Ziemniak06].  
Par ailleurs, l’hydrogène contrôle aussi le pH de la solution (ainsi lors d’une variation de la 
température, il convient d’ajuster la teneur en hydrogène pour rester à pH constant) [Soustelle99]. 
Or, il a été montré que les propriétés de protection du film d’oxyde passif se dégradaient en milieu 
alcalin ou acide, tandis que le film restait stable en environnement neutre [Hirano90] (cependant, la 
présence de chlorures dans cette étude s’avère un facteur très aggravant ; les variations de pH 
seules sont probablement moins sévères). 
1.5. Cas des aciers austénitiques 
Plusieurs comparaisons seront faites dans les chapitres suivants, du comportement des alliages 
base nickel et des aciers austénitiques, type 304 ou 316. Ces aciers ont un comportement proche  
de celui des alliages à base nickel en corrosion généralisée. Bien qu’ils soient normalement peu 
sensibles à la CSC en milieu primaire nominal, ils développent, pour des états sensibilisés (voir 
§2) ou à l’état laminé, des fissures de corrosion sous contrainte intergranulaires. Ils semblent 
sensibles aux mêmes variations de facteurs aggravant la CSC que les alliages à base nickel 
(présence d’oxygène, etc., qui seront détaillés par la suite). Ce paragraphe propose quelques 
données sur la couche d’oxyde formée en surface qui appuient les possibilités de comparaison.  
La couche d’oxyde formée en milieu primaire a également une structure duplexe, avec une couche 
interne, protectrice, riche en chrome, et une couche externe présentant de gros cristallites. L’oxyde 
interne, a été identifié comme étant de type spinelle, majoritairement FeCr2O4 ; les cristallites 
externes sont généralement de type Fe3O4 et NiFe2O4. L’augmentation de la teneur en chrome 
produit les mêmes effets que sur les alliages à base nickel: une plus faible population de cristallites 
externes, et l’enrichissement en chrome de la couche interne, continue et protectrice en deçà de 
~15% en chrome [Terachi08] (en fait, la frontière entre couche protectrice ou non protectrice se 
situe plutôt vers 12-13% de chrome, mais les travaux de Terachi présentent des variations de 
composition de 5% en 5% de chrome sur la gamme de composition évoquée). 
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Dans les aciers austénitiques, l’influence de la composition en chrome sur la morphologie de la 
couche d’oxyde est sensiblement la même que dans les alliages à base nickel. Il a par ailleurs été 
proposé que l’enrichissement en chrome de la couche d’oxyde interne, qui suit celle de l’alliage, ait 
un effet sur l’épaisseur de la couche externe, en ce que l’enrichissement en chrome ralentirait la 
diffusion des cations métalliques au travers de la couche interne, diminuant ainsi sa cinétique de 
croissance [Terachi08]. 
1.6. Bilan : Corrosion généralisée des alliages austénitiques à base nickel 
La corrosion généralisée des alliages à base nickel en milieu primaire aboutit à la formation d’une 
couche duplexe composée d’une couche interne, compacte, continue et protectrice vis-à-vis de 
l’environnement, appelée ici couche d’oxyde passive (alliages à teneur en chrome supérieure à 
12%) ; et d’une couche externe, discontinue (non compacte) et non protectrice. La couche interne 
est à croissance anionique, tandis que la couche externe est à croissance cationique ou, pour les 
hydroxydes de nickel et de fer, liée à des phénomènes de redéposition des cations complexés en 
solution aqueuse.  
La composition chimique des oxydes est très dépendante de la composition de l’alliage, et des 
conditions thermodynamiques imposées par la température, la pression d’hydrogène et le pH (ce 
dernier paramètre étant également étroitement lié avec la teneur en hydrogène). 
2. ÉTUDE DE LA CORROSION SOUS CONTRAINTE DES ALLIAGES BASE NICKEL EN MILIEU PRIMAIRE 
La Corrosion Sous contrainte (CSC) de l’alliage 600 en milieu primaire se manifeste par le 
développement de fissures intergranulaires en service, comme illustré sur la Figure I-4. 
 
Figure I-4 : Faciès de rupture intergranulaire de CSC obtenu sur un alliage 600 sollicité en fatigue 
cyclique en milieu primaire simulé [Guerre04]. 
La fissuration suit plusieurs étapes distinctes : tout d’abord, un temps d’incubation, qui dépend 
pour beaucoup du matériau et des traitements thermiques qu’il a subis. Puis, une fissure de CSC 
s’amorce ; vient ensuite une étape de propagation lente, suivie d’une phase de propagation rapide 
qui mène, après coalescence et ramification des fissures, à la ruine du matériau [Staehle11].  
Il a été noté dans l’introduction, des similarités entre la fissuration liée à la CSC et celle liée à un 
mécanisme de Fragilisation Par l’Hydrogène (FPH). Une brève revue sur le mécanisme de 
fragilisation par l’hydrogène sera donc présentée, ceci afin de mettre plus aisément en lumière son 
influence possible en milieu aqueux à haute température.  
À la suite de cette partie, l’influence des paramètres matériaux sur la sensibilité à la CSC sera 
décrite en détail, avec un intérêt particulier pour les phénomènes ayant trait aux joints de grains. 
Ensuite, l’influence du milieu sur l’amorçage et la propagation des fissures de CSC sera étudiée. 
Enfin, les différents mécanismes proposés dans la littérature pour expliquer les phénomènes de 
CSC seront décrits et critiqués.  
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2.1. Fragilisation par l’hydrogène des alliages Ni-Cr-Fe austénitiques 
La fragilisation par l’hydrogène (FPH) est un mode particulier d’endommagement des matériaux lié 
à la présence d’hydrogène, et qui amène au développement de zones de décohésion au sens 
large au sein du matériau, pouvant amener à la ruine de la structure.  
On distingue les mécanismes liés à l’hydrogène interne, c’est à dire, en général, introduit au sein 
du matériau lors de sa conception (ou, plus généralement, avant une sollicitation mécanique), et 
ceux liés à l’hydrogène externe, c’est à dire pour lesquels la prise d’hydrogène est liée à la 
présence de cet élément dans l’environnement. Dans le premier cas, la diminution de la solubilité 
en hydrogène lors du refroidissement suivant les procédés métallurgiques d’élaboration ou de 
mise en forme à chaud, est à l’origine de divers types de morphologies d’endommagement, 
comme les flocons, les yeux de poisson, et autres fissures de ségrégation qui peuvent survenir 
relativement rapidement, ou donner lieu à divers phénomènes de casse différée. L’hydrogène 
absorbé en milieu primaire étant lié à sa présence dans l’environnement, seuls les mécanismes 
liés à la fragilisation par l’hydrogène externe seront ici présentés. Certains mécanismes associés à 
la présence d’hydrogène à très hautes activité et température, amenant au développement de 
fissures, même en absence de sollicitations mécaniques, seront également écartés. 
L’endommagement est, dans ce cas, associé à la formation de phases fragiles (hydrures) ou bien 
à un phénomène d’attaque par l’hydrogène, qui se manifeste par une décarburation liée à la 
réaction entre l’hydrogène et le carbone [Brass99]. 
Cette section s’intéressera donc aux endommagements qui se produisent en présence 
d’environnements gazeux ou aqueux conduisant à l’introduction de faibles quantités d’hydrogène 
dans le métal.  
2.1.1. Description générale 
La fragilisation par l’hydrogène se manifeste par une dégradation importante des propriétés 
mécaniques des matériaux et, en particulier, des caractéristiques liées à la ductilité (allongement à 
la rupture). La dégradation de ces propriétés est proportionnelle à la quantité d’hydrogène 
introduite dans le matériau. À température ambiante, la solubilité de l’hydrogène dans les alliages 
Fe-Cr-Ni austénitiques est assez faible, aussi, un endommagement semblable à celui lié à 
l’hydrogène interne n’est pas envisageable. Mais, l’association d’une sollicitation mécanique dans 
le domaine plastique à l’absorption d’hydrogène aboutit à des faciès de rupture fragiles, avec 
décohésion intergranulaire, comme illustré sur la Figure I-5. 
 
Figure I-5 : Évolution du faciès de rupture obtenu sur du nickel 201 avant (a), et après hydrogénation 
(b), d’après [Brechtle09]. 
 
2.1.2. Mécanismes de FPH 
On distingue deux familles de mécanismes expliquant la FPH : celle liée à une décohésion du 
réseau cristallin induite par l’hydrogène, et celle liée aux interactions entre l’hydrogène et les 
dislocations.  
   15 
2.1.2.1. Décohésion induite par l’hydrogène 
En 1941, Zapffe [Zapffe41,Zapffe46] a proposé le modèle de la pression interne, qui prévoit, pour 
d’importantes activités d’hydrogène, la ségrégation, l’accumulation et la possible recombinaison de 
l'hydrogène en H2 le long de défauts planaires comme les bandes de Neuman provoquant leur 
fragilisation par décohésion. Extrapolée aux alliages à base nickel, on peut proposer qu’une telle 
accumulation intervienne le long des joints de grains, amenant à une décohésion intergranulaire ; 
cependant ce type de mécanisme nécessite des activités d’hydrogène très élevées qui relèvent 
plutôt de conditions d’expositions à l’hydrogène gazeux à haute pression et haute température, ou 
en présence d’hydrogène cathodique à basse température. 
2.1.2.2. Interactions électroniques hydrogène/métal 
Troiano propose quant à lui que l'hydrogène, une fois absorbé dans le matériau, pourrait aussi 
aller s'accumuler  par diffusion interstitielle dans les zones de fortes contraintes triaxiales sous 
l'action du gradient de contraintes [Troiano60], et favoriser, via des interactions électroniques, un 
affaiblissement des liaisons métal-métal. Dans ce modèle, une concentration critique en 
hydrogène doit être atteinte en relation avec la contrainte macroscopique imposée, pour pouvoir 
induire une rupture fragile. Cette idée de valeur seuil semble appuyée par les résultats 
expérimentaux de Chêne, qui compare l’étendue de la zone présentant un faciès de rupture fragile 
intergranulaire avec le profil de diffusion du deutérium (isotope stable de l’hydrogène) introduit par 
chargement cathodique, sur des éprouvettes de traction planes en alliage 600 sollicitées à 
température ambiante. Cet auteur obtient un excellent accord qualitatif (Figure I-6), et montre 
qu’au dessus d’une teneur de 10 ppm poids, le deutérium introduit a un effet important sur le faciès 
de rupture, qui devient intergranulaire [Chêne98].  
De plus, cette vision est cohérente avec le fait que, l’hydrogène étant peu soluble dans les alliages 
austénitiques, il a tendance à ségréger, soit dans des zones en tension (où sa solubilité est plus 
importante), soit près de défauts tels que les dislocations (phénomènes décrits au paragraphe 
suivant). 
 
Figure I-6 : Faciès de rupture d’une éprouvette et ½ profil de concentration en deutérium (ppm poids) 
correspondant, en fonction de la profondeur, d’après [Chêne98]. 
La décohésion due à l’affaiblissement des liaisons métal / métal peut être conçue de différentes 
manières. Tout d’abord, l’insertion de l’hydrogène sur les sites interstitiels octaédriques du métal 
induit une dilatation du réseau. Or, de manière générale, la force d’une liaison métallique est 
proportionnelle à la distance interatomique. Cette vision simpliste montre qu’en présence 
d’hydrogène la liaison sera affaiblie.  
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Un modèle plus poussé est celui du proton écranté, appuyé par des considérations théoriques, qui 
montrent que l’électron de l’hydrogène n’est pas lié à celui-ci lorsqu’il est présent de manière très 
diluée dans un métal [Speiser73]. L’électron de l’hydrogène serait inséré dans les bandes de 
conduction s de l’hôte métallique§ [Leteurtre66], et donc non lié au proton ; pour compenser le 
défaut de charge, une partie des électrons de valence des atomes de métal entourant l’atome 
d’hydrogène devraient se localiser autour de ce dernier. En conséquence, une partie de l’énergie 
de liaison métal / métal serait utilisée dans une « liaison** » hydrogène / métal. Ce modèle du 
proton écranté, s’il permet de décrire de manière qualitative les grandes tendances pour les 
réactions hydrogène / métaux de transition, en particulier en ce qui concerne la formation 
d’hydrures††, ne permet pas de déterminer le changement d’énergie entre une configuration 
électronique « homogène » et une configuration où l’écrantage du proton produit une charge 
localisée [Speiser73]. Malgré le fait que, de manière simpliste, l’hydrogène selon ce modèle, se 
défait de son électron, il n’est pas entièrement rigoureux d’en conclure que celui-ci se trouve sous 
la forme de proton dans le réseau. En effet, le résultat de l’accommodation de l’électron de 
l’hydrogène dans la bande de conduction du nickel aboutit à une densité électronique plus élevée 
pour une même sphère de potentiel [Speiser73]. 
Ce constat est intéressant ici, car un autre modèle décrivant l’hydrogène lorsque celui-ci constitue 
un hydrure métallique a été proposé dans la littérature. Selon ce modèle, l’hydrogène est sous la 
forme « hydrique » H - (à l’opposé de protonique). Ce modèle est utile pour prédire la structure des 
hydrures, mais n’est pas directement applicable aux métaux de transition [Speiser73]. Cependant, 
de récents travaux de modélisation en chimie quantique proposant d’étudier les premiers stades 
de l’oxydation d’alliages Fe-Cr-Ni en milieu aqueux à 288°C ont prédit l’existence de cette espèce. 
Selon ces travaux, une partie des protons libérés lors de la réaction de corrosion s’insèrent dans le 
réseau métallique, et affaiblit les liaisons métal/métal en localisant autour d’une partie des 
électrons du réseau, et semble ainsi assister la diffusion de l’oxygène [Das09]. 
Quel que soit le mécanisme d’interaction hydrogène / métal envisagé, ces considérations montrent 
que l’hydrogène affaiblit les interactions métal/métal, et ce d’autant plus que celui-ci est présent 
dans des concentrations importantes. On peut notamment penser à son accumulation dans la 
zone plastique en pointe de fissure (Cf. section suivante), où celui-ci pourrait assister la 
propagation en présence de contraintes. 
2.1.2.3. Interactions hydrogène-dislocations 
Lynch a proposé un mécanisme de fragilisation basé sur l’émission de dislocations assistée par la 
présence d’hydrogène adsorbé (AIDE). L’hydrogène affaiblirait les liaisons interatomiques, et la 
propagation de la fissure interviendrait par glissement localisé des dislocations [Lynch88]‡‡.  
Cette notion de plasticité localisée a été reprise par Birnbaum, dans son modèle Hydrogen 
Enhanced Localized Plasticity (HELP), dans lequel l’hydrogène, par un effet d’écrantage entre 
dislocations, ou entre dislocations et interstitiels, induit un adoucissement local (plus grande 
propension à l’empilement des dislocations) et une localisation de la plasticité [Birnbaum94]. La 
rupture se produit alors localement, par cisaillement, dans ces petites zones adoucies situées par 
exemple en tête de fissure, alors que la déformation macroscopique reste faible. La fissuration 
intergranulaire s’explique ici par la ségrégation de l’hydrogène au niveau des joints de grains.  
                                                     
 
§ Supposées recouvrir en partie la dernière bande de conduction d des métaux de transition. 
** Il n’y a pas vraiment liaison hydrogène-métal, mais simplement modification des niveaux d’énergie de la 
bande d ; il s’agit d’une « presque » hybridation. 
†† Le nickel est un formeur d’hydrures ; ces considérations sont donc d’un intérêt particulier pour ce qui est 
des interactions H / alliages à base nickel. 
‡‡ Une estimation plus quantitative de l’effet de l’hydrogène sur la liaison métal-métal sera donnée Chapitre 
5. L’affaiblissement des liaisons est proportionnel à la concentration en hydrogène absorbé. Compte tenu de 
la relativement faible solubilité de l’hydrogène dans les alliages austénitiques, celle-ci doit moins contribuer à 
un glissement localisé que les phénomènes d’écrantage entre dislocations lié à la présence d’hydrogène 
dans leur voisinage. 
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Ces deux modèles nécessitent des quantités d’hydrogène dans le réseau importantes, puisque la 
localisation de l’hydrogène aux joints de grains, en pointe de fissure ou dans la zone plastique 
s’effectue par mise à l’équilibre de l’hydrogène réticulaire avec la zone en question. Ainsi, une 
activité d’hydrogène importante à la surface de l’alliage est nécessaire pour remplir les conditions 
d’effectivité de ces modèles.  
2.1.3. Absorption d’hydrogène en milieu primaire 
L’absorption d’hydrogène en milieu primaire a été mise en évidence par plusieurs auteurs ; celle-ci 
peut être liée soit à la réaction d’oxydation, à laquelle est associée l’édification du film d’oxyde 
libérant des protons ; soit directement à la présence de l’hydrogène de surpression, dissous dans 
le milieu aqueux. La première condition évoquée ici suggère qu'une partie de l'hydrogène 
s'absorbant dans les matériaux métalliques exposés au milieu primaire devrait provenir de la 
chimisorption dissociative des molécules d'eau au cours de l'oxydation. Si cette proposition a déjà 
été suggérée dans de rares cas [Totsuka87], elle n'a toujours pas été clairement établie à l'heure 
actuelle. Les contributions respectives de ces deux sources pour la prise d’hydrogène par l’alliage 
seront étudiées au Chapitre 3, qui vise à déterminer le mécanisme d’absorption de l’hydrogène en 
milieu primaire.  
Rios a par ailleurs montré  le rôle clé joué par le film d’oxyde passif sur la prise d’hydrogène en 
milieu primaire. En Effet, celui-ci montre que la teneur en hydrogène ne dépend quasiment pas de 
la durée d’exposition pour des éprouvettes non sollicitées, tandis qu’une augmentation importante 
de la teneur absorbée est associée à la rupture du film passif  durant un essai de traction [Rios95].  
Ces constats, appuyés par les nombreuses études mettant en évidence un rôle aggravant de 
l’hydrogène vis-à-vis de la fissuration par CSC (qui seront détaillées section suivante), permettent 
donc de penser que l’hydrogène y joue un rôle important. Cependant, Foct a montré que, 110 ppm 
d’hydrogène introduit par chargement cathodique dans le matériau n’engendre plus de fragilisation 
généralisée en traction au-delà de 200°C, et ce malgré la solubilité plus importante à haute 
température [Foct99]. Un mécanisme de FPH classique ne peut donc pas rendre compte de l’effet 
de l’hydrogène dans ces phénomènes de corrosion localisée. 
 
2.1.4. Bilan : Mécanismes de fragilisation par l’hydrogène des alliages c.f.c. Ni-Cr-Fe 
La FPH est un mode particulier d’endommagement des matériaux lié à la présence d’hydrogène, et 
actif dans des gammes de températures s’étalant depuis la température ambiante, jusqu’à 150°C 
environ [Brass99] (toutefois, sous polarisation cathodique, un effet fragilisant de l’hydrogène a déjà 
été observé en milieu primaire, à 320°C [Foct99]).  Plusieurs mécanismes ont été proposés pour 
expliquer la transition depuis un mode de rupture ductile des alliages Ni-Cr-Fe austénitiques à un 
mode de rupture fragile, avec décohésion intergranulaire. Les mécanismes les plus pertinents 
s’appuient sur les propriétés particulières de l’hydrogène (piégeage, localisation dans les zones de 
forte triaxialité), et sur ses interactions avec les dislocations mobiles.  
 
Dans la section suivante, les différents paramètres influents dans les phénomènes de CSC sont 
présentés. La morphologie et la structure des fissures développées sera ensuite détaillée ; enfin, 
les principaux mécanismes proposés dans la littérature seront présentés et discutés, avec en 
particulier, un intérêt pour les mécanismes liés à une action de l’hydrogène, revus en termes 
d’applicabilité aux conditions du milieu primaire. 
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2.2. Revue paramétrique des variables métallurgiques sur la sensibilité à la CSC 
2.2.1. Influence de la composition chimique 
Delabrouille a étudié l’effet de la teneur en chrome sur la sensibilité à la CSC§§, pour des teneurs 
variant de 5% à 30%. Il observe une amélioration importante de la résistance jusqu’à des teneurs 
de 15% en chrome, au delà de quoi les propriétés ne semblent que peu varier [Delabrouille04]. 
Yonezawa a par ailleurs montré une influence positive de la teneur en chrome sur la résistance à 
la CSC en milieu primaire à 360°C (Figure I-7). On constate ainsi, que pour ces alliages à forte 
teneur en nickel, une sensibilité à la CSC est associée à une teneur en chrome inférieure à environ 
15%.  Was confirme l’influence positive du chrome avec des essais de traction lente en eau pure 
hydrogénée à 360°C sur des matériaux modèles, ne contenant que du nickel, du chrome, du fer et 
du carbone, pour des teneurs en chrome variant de 5 à 30% [Was91]. Tous ces résultats semblent 
concorder quant à l’effet de la teneur en chrome, le pourcentage de rupture intergranulaire 
diminuant lorsque la teneur en chrome passe de 5 à 30%. Dans les aciers austénitiques, Arioka 
[Arioka06] a effectué le même type d’étude, faisant varier la teneur en chrome de 5 à 20%, et 
obtient un résultat similaire sur la vitesse de propagation des fissures de CSC.  
 
Figure I-7 : Évolution du temps à rupture en fonction de la teneur en chrome dans les alliages Ni-Cr-
Fe exposés en milieu primaire à 360°C d’après [Yonezawa88] ; entre parenthèses est indiquée la 
teneur en nickel de l’alliage. 
Par ailleurs, Was [Was93] a étudié l’influence de la teneur en chrome sur la résistance au fluage. 
Une haute teneur en chrome (dans la gamme 5-30%) est associée à une vitesse de fluage plus 
faible. D’après ces auteurs, le chrome en substitution dans le réseau favoriserait l’ancrage des 
dislocations et ralentirait ainsi leur progression.  
2.2.2. Teneur en impuretés en solution solide 
2.2.2.1. Teneur en carbone 
L’effet du carbone sur la résistance à la fissuration intergranulaire et à la CSC a été étudié par 
Was [Was96]. Celui-ci compare les propriétés de résistance à la CSC en milieu primaire nominal 
(1 bar d’hydrogène) d’un alliage de composition proche de l’alliage 600 très pur à bas carbone 
(UHP 800ppm), avec un alliage type 600 à teneur en carbone plus élevée mis en solution (C sol) 
                                                     
 
§§ Par (plus grande) sensibilité à la CSC, on entend augmentation d’un paramètre mesurable lié à une 
dégradation plus marquée du matériau par un phénomène de CSC : diminution du temps d’apparition des 
fissures (§ 2.4) ou du temps à rupture d’une éprouvette, augmentation de la proportion de joints de grains 
attaqués, de la vitesse de propagation des fissures, etc. 
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et enfin le même alliage ayant subi un traitement de précipitation (C + CB). Dans un premier 
temps, les trois alliages sont soumis à des essais de fluage dans l’argon pur à 360°C. L’auteur 
observe une rupture fragile avec décohésion intergranulaire sur 20% du faciès de l’alliage UHP. 
Pour les alliages au carbone, la rupture est 100% ductile. Le carbone a donc un effet drastique sur 
le glissement intergranulaire, qu’il soit en solution ou présent sous forme de précipités. Une 
hypothèse est que la présence de carbone diminue les constantes liées à la diffusion (intra- 
comme intergranulaire).  
Ces trois alliages ont aussi été testés lors d’essais à charge constante en milieu primaire 
hydrogéné (surpression d’1 bar) ou simplement désaéré par bullage mais sans surpression lors de 
l’essai (0 bar). Les densités et les profondeurs de fissures de CSC développées pendant les 
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Figure I-8 : Distribution des profondeurs de fissure pour trois alliages base nickel de teneur en 
carbone variable (voir texte) exposés en milieu primaire (a) hydrogéné (1bar), ou (b) désaéré (0 bar 
d’hydrogène), d’après [Was96].  
En milieu primaire hydrogéné, l’auteur observe une plus grande proportion et des fissures plus 
profondes dans l’alliage bas carbone. Ce résultat est cohérent avec les résultats de fluage. Par 
ailleurs, bien que l’addition de carbone en solution solide limite le fluage, il n’a qu’un effet mitigé 
sur la sensibilité à la CSC. Par contre, la précipitation intergranulaire diminue d’un facteur 10 la 
densité de fissures.  
En milieu primaire non hydrogéné, on observe une influence très importante de la présence de 
carbone en solution solide. Ici encore, la tendance est à la diminution de la sensibilité à la CSC 
associée à la présence de carbone. L’effet du carbone est donc bénéfique pour la résistance à la 
CSC (en teneurs modérées, puisque trop de carbone immobilisera le chrome nécessaire à la 
formation de la couche d’oxyde, par la formation de carbures par exemple), cet effet étant variable 
en fonction du milieu (l’effet du milieu sera discuté plus tard (§ 2.3)). 
2.2.2.2. Teneur en silicium 
L’effet du silicium sur la résistance à la corrosion sous contrainte des alliages base nickel rapporté 
dans la littérature varie beaucoup selon les auteurs, peu nombreux. Li [Li12] a montré que la 
ségrégation du chrome et du carbone précédant leur précipitation sous forme de carbure était 
associée à une ségrégation du silicium. Thomas [Thomas05], analysant des composants extraits 
après service en centrale en a détecté au fond des zones d’attaque intergranulaires, mais ne 
commente ni sa présence ni sa provenance. Andresen [Andresen05] a observé l’effet de 3% de 
silicium dans un alliage base nickel type 182 (14,5%Cr, 8,3%Fe) laminé 20%, et exposé en milieu 
eau pure à haute température  à différents pouvoirs oxydants. Les vitesses de propagation de 
fissure de CSC sont accrues de plusieurs ordres de grandeurs en présence de silicium. Par 
ailleurs, celles-ci deviennent indépendantes du pouvoir oxydant et du niveau de contraintes 
appliquées. On peut donc penser que l’effet du silicium est ici d’accélérer la cinétique d’attaque 
intergranulaire à un point tel que les contraintes n’assistent plus la propagation de la fissure (il est 
probable qu’on n’ait plus affaire ici à une fissuration par CSC, mais plutôt simplement à une 
attaque intergranulaire de type dissolution anodique).  
Dans les aciers, en revanche, les études semblent concorder davantage sur un effet néfaste de la 
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présence de silicium. Li a étudié l’effet d’addition du silicium sur la sensibilité à la CSC d’aciers 
bruts de traitement de remise en solution sollicités en chargement cyclique en milieu primaire 
nominal. Ses résultats montrent une sensibilisation importante, puisque l’ajout de 0,48% de 
silicium induit une fissuration presque totalement intergranulaire. Pour mémoire, les aciers non 
laminés et non sensibilisés ne sont ordinairement pas sensibles à la fissuration intergranulaire. Par 
ailleurs, celui-ci montre que les propriétés d’adhérence de la couche d’oxyde se dégradent en 
présence de silicium, celle-ci desquamant proportionnellement à la teneur en silicium dans l’alliage 
[Li00]. Andresen a observé un effet similaire sur la fissuration intergranulaire d’aciers de type 304 
et 12% de chrome laminés à 20% en milieu eau pure hydrogénée, avec un effet proche de celui 
mentionné plus tôt sur les alliages à base nickel, les teneurs en silicium testées allant jusqu’à 5%. 
Cependant, cet effet n’a pas pu être mis en évidence sur un acier type 316 [Andresen05]***.  Enfin, 
Nakano [Nakano04] rapporte n’avoir observé aucun effet de 0,89% de silicium sur le 
comportement en CSC après irradiation aux neutrons d’aciers type 304 et 316 en eau pure 
oxygénée à haute température, contrairement à d’autres résultats cités. Mais Andresen a montré 
qu’en eau pure oxygénée, la vitesse de propagation des fissures était d’une part plus importante 
qu’en milieu hydrogéné, et d’autre par indépendante ou presque de la teneur en silicium 
[Andresen05]. Dans le cas des aciers, donc, l’effet du silicium parait semblable à celui observé 
dans les alliages base nickel (ce constat est d’importance, au vue des relativement hautes teneurs 
en silicium des aciers industriels !).  
L’effet du silicium est donc néfaste et proportionnel à sa concentration en eau pure hydrogénée, et 
extrêmement sensibilisant en milieu eau pure oxygénée (mais comme mentionné pour les alliages 
à base nickel, il est probable qu’il ne s’agisse plus de CSC dans ce cas). 
2.2.2.3. Teneur en phosphore  
Le rôle du phosphore en CSC des alliages base nickel en milieu primaire est assez ambigu, et 
pour l’heure, aucune tendance générale ne semble se dégager. Incorporé dans l’alliage lors de 
son élaboration, il est souvent détecté ségrégé aux joints de grains après les traitements 
thermiques de précipitation, en quantité d’autant plus importante que la température du recuit est 
basse. Sa présence semble par ailleurs diminuer la couverture intergranulaire en carbures. On lui 
trouve tantôt un effet bénéfique en milieu acide, tantôt néfaste en milieu primaire [Was90]. L’effet 
du phosphore lié à sa propension à agir comme poison pour l’absorption de l’hydrogène, et qui 
induit de fortes sensibilisations à la FPH intergranulaire, a été évoqué, mais reste controversé. 
Dans les aciers austénitiques, son rôle est également controversé : on lui attribue un rôle tantôt 
bénéfique, tantôt néfaste, sur la CSC [Li00]. Li a testé l’effet d’ajout de 0,13% de phosphore en 
solution solide sur la sensibilité à la CSC en milieu primaire hydrogéné d’un acier austénitique à 
12% de chrome sollicité en fatigue cyclique. Aucun effet n’est constaté [Li00]. 
2.2.2.4. Teneur en soufre 
On retrouve cet élément dans les produits de corrosion des fissures de CSC d’éléments de 
générateurs de vapeurs extraits de réacteurs. Mais l’absence de ségrégation le long des joints de 
grains semble indiquer que le soufre provient du milieu. Lors d’expositions en milieux sulfate, on 
en retrouve à l’intérieur des fissures, associé à une forte sensibilisation, probablement liée par la 
formation de composés NiS [Thomas05]. Dans les aciers, Li ne voit pas d’effet de la présence de 
0,3 % de soufre en solution solide [Li00]. 
De manière générale, il semble que l’effet du soufre soit important lorsque celui-ci ségrège en 
surface ou aux joints de grains. Dans le nickel, pour ce qui est de la ségrégation du soufre 
initialement en solution solide dans le matériau, en absence de surconcentrations de lacunes ou 
de déformation, cette ségrégation semble relativement lente. En revanche, il a été montré que la 
diffusion de lacunes introduites par écrouissage (Cf. Chapitre 4) traînait le soufre vers les joints de 
                                                     
 
*** On notera cependant que ce dernier acier comporte 2,5 % de molybdène, tandis que le 304 et l’acier à 
12% de chrome testés par cet auteur n’en contenaient pas. Or, Arioka (Voir Figure I-11) a montré un effet 
bénéfique du Mo sur la sensibilité à la CSC sur les aciers [Arioka06]. Cet élément d’addition a donc pu 
contrebalancer l’effet du silicium. 
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grains et les surfaces, produisant une fragilisation importante ; cet effet étant d’autant plus marqué 
que la température est élevée.  Le déplacement des dislocations pendant la recristallisation traîne 
aussi le souffre vers les joints de grains, produisant un effet fragilisant similaire. Cet effet est 
d’autant plus important que la vitesse de déplacement des dislocations est faible ; au-delà d’une 
valeur seuil, l’atmosphère de soufre se décroche et son effet est limité [LeGall92]. Par extension 
aux essais de sollicitation mécanique, on peut supposer que le mouvement des dislocations ne 
permet pas le drainage du soufre ; ainsi son effet pourrait n’être visible qu’après des temps très 
longs devant les essais mécaniques accomplis. Par contre, l’utilisation de traitements thermiques à 
température moyenne (~700°C) et longs favoriserait cette ségrégation, et l’effet délétère du soufre. 
2.2.3. Chimie des joints de grains et précipitation  
La chimie du joint de grains a été  désignée très tôt comme un facteur influençant la sensibilité à la 
CSC des alliages base nickel [Was81]. Celle-ci est peut être liée aux traitements thermiques et en 
particulier ceux visant à induire une précipitation de carbures. Le plus souvent, les alliages 
subissent un traitement de remise en solution suivi d’un traitement à température plus basse, de 
vieillissement ou de précipitation. La nature de la précipitation, et la déplétion en chrome associée 
est très dépendante du dernier traitement thermique subi, après remise en solution à haute 
température [Was90]. En effet, la précipitation se produit au cours du refroidissement suivant le 
dernier traitement thermique. 
On peut définir trois types de structures émergeant de ces traitements, qui dépendent 
principalement du rapport entre la température du traitement et celle de remise en solution des 
carbures : 
- structure I : une précipitation majoritairement intergranulaire ;  
- structure II : une précipitation intragranulaire suivant un ancien réseau de joints de grains ; 
- structure III : une précipitation majoritairement intragranulaire uniformément répartie, 
parfois associée à une précipitation intergranulaire plus ou moins marquée (cas des 
coulées « Mill-Annealed »†††) et espacée. 
Dans l’alliage 600, les carbures formés sont le plus souvent du type Cr7C3 [Park94]; tandis que 
dans son homologue l’alliage X-750 (qui se distingue par l’addition de Ti et Nb et un traitement de 
précipitation d’une phase g’), et dans l’alliage 690, on trouve plutôt des carbures de composition 
Cr23C6 [Was90]. La composition en chrome ne semble donc pas expliquer la différence de 
stœchiométrie ; cependant, on trouve quelques études mettant en évidence les deux types de 
carbures dans l’alliage 600 [Aguilar07]. Enfin, lorsqu’un laminage est effectué entre les deux 
traitements thermiques, la distribution des carbures est modifiée, et la cinétique de précipitation est 
augmentée, probablement du fait des dislocations jouant le rôle de courts-circuits de diffusion 
[Park94]. 
Si le dernier traitement thermique est effectué à une température suffisamment élevée pour 
remettre tout le carbone en solution, l’alliage aura une structure type I. Pour ce qui est de l’alliage 
600, les alliages présentant une structure de type I sont plus résistants à la CSC en milieu 
primaire, tandis qu’une structure de type III sera plus sensible [Yonezawa83].  
2.2.3.1. Effets mécaniques de la présence de précipités intergranulaires 
On distingue plusieurs morphologies de précipités intergranulaires :  
- des précipités dits incohérents avec la matrice, donc les propriétés cristallines sont 
quelconques par rapport aux réseaux des deux grains adjacents ; 
                                                     
 
††† La notion de « Mill Annealing » (MA) est assez vague, puisque la répartition et la morphologie des 
carbures dépend pour beaucoup des températures et des durées de traitement thermique, qui sont rarement 
les mêmes d’un pays à l’autre, et même d’une centrale à l’autre. La présence de précipitation intragranulaire 
semble cependant discriminante pour cette appellation. Celle-ci est souvent confondue avec le terme 
« sensibilisé » ; un traitement de sensibilisation semble recouvrir toutes les gammes de précipitation, mais la 
sensibilité plus marquée des alliages MA explique la confusion des termes. 
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- des précipités cohérents, avec deux sous-types : un type A, pour lequel les précipités dans 
un joint croissent en cohérence avec un des gains uniquement, et un type B, pour lequel la 
cohérence des carbures alterne entre les deux grains et qui évoque chez certains un 
« zip ». Ces deux types sont illustrés sur la Figure I-9. 
Dans l’alliage 600, on trouve, en fonction du traitement thermique, tous les degrés de 
recouvrement, mais surtout des recouvrements continus ou semi-continus (Figure I-9). En 
revanche, dans l’alliage 690, on trouve plutôt une précipitation discrète, discontinue. Une des 
explications réside dans la plus faible limite de solubilité du carbone dans l’alliage 690 [Was90]. 
 
 
Figure I-9 : Illustration des types de précipitation de cohérence A et B et de recouvrement, (1) : 
précipitation discrète ; (2) : précipitation semi-continue ; (3) : précipitation continue. Les flèches 
indiquent la direction de croissance ; la cohérence des précipités est marquée par leur couleur 
identique à celle du grain. 
On note que plus la température du traitement de remise en solution est élevée, et la durée du 
traitement de vieillissement faible, plus les précipités formés sont cohérents avec la matrice, c’est  
à dire qu’il existe des relations entre la maille du carbure et celle du grain à partir duquel il croît 
[Was90].  
Enfin, Li a observé la ségrégation du chrome et du carbone précédent la précipitation 
intergranulaire dans l’alliage 690. La ségrégation dans les joints les plus désorientés est favorisée 
du fait de la plus grande proportion de sites « interstitiels » liés à la faible cohérence entre les deux 
grains adjacents. Ces interstices peuvent accueillir plus rapidement le carbone et le chrome, qui 
vont ségréger le long du grain d’orientation ayant les plus grands indices de Miller une fois leurs 
proportions suffisantes pour former un carbure [Li12]. Une ségrégation cohérente de type B 
pourrait donc être la signature de plans de joints de faibles indices de Miller. 
Comme on peut s’y attendre, d’un point de vue purement mécanique, la présence de précipités 
intergranulaires est néfaste sur la tenue du matériau, comme le montrent des essais de traction 
lente dans l’hélium à 370°C. La difficulté d’accommodation de la déformation entre le précipité et la 
matrice induit la formation de cavités à l’interface précipité/matrice. La coalescence des cavités 
résulte en une rupture intergranulaire et à la ruine prématurée du matériau [Was90].   
Par ailleurs, il a été montré qu’une précipitation caractérisée par une répartition homogène de fins 
carbures permettant un taux de recouvrement élevé montrait une sensibilité accrue à la CSC en 
milieu soude par rapport à une morphologie de gros précipités espacés. Ce constat peut être 
corrélé à un effet purement mécanique lié à la taille des précipités : la difficulté d’accommodation 
de la déformation au niveau du joint de grains est en effet d’autant plus grande que celui-ci est 
recouvert de cette phase moins ductile.  
Par ailleurs, des U-bends (Figure I-10)  d’alliage 600 exposés en eau pure à haute température 
(dans la gamme 320-360°C) se montrent résistants à la CSC lorsque la précipitation 
intergranulaire est de type B (par opposition au type A) [Was90]. Il est probable que le type de 
cohérence joue ici sur la cohésion au niveau du joint de grains ; dans tous les cas, il paraît 
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possible que de dévier la fissure pour suivre la morphologie en « zip » coûte plus d’énergie.  
 
Figure I-10 : Schéma des étapes de fabrication d’éprouvettes de type U-bend. À partir de sections 
longitudinales de tubes d’alliage, souvent  aplaties à la presse hydraulique, et cintrées, pour obtenir 
une forme en « V » ;  elles sont enfin serrées avec un système de vis/écrou pour obtenir une forme 
en « U », d’où leur nom. 
L’influence bénéfique de la précipitation sur la cavitation intergranulaire lors d’essais de fluage et 
sur la résistance des alliages à base nickel à la CSC en milieu primaire hydrogéné a été montrée 
plus tôt.  La corrélation, en présence de précipités, entre l’amélioration du comportement dans ces 
deux types d’essais tend à montrer que le glissement intergranulaire est un marqueur de 
sensibilité à la CSC. De même, on peut penser que les mécanismes en jeu dans le glissement 
intergranulaire ont probablement des composantes en commun avec ceux menant au 
développement de fissures de CSC.  
Par ailleurs, les résultats d’Arioka [Arioka06] montrent qu’un traitement de sensibilisation 
(précipitation intergranulaire) augmente légèrement la vitesse de fluage dans un acier type 316  
dans l’air mais réduit la part de rupture intergranulaire. L’augmentation de la vitesse de fluage 
après précipitation (Arioka et Was) semble montrer que l’effet bénéfique de l’addition de carbone  
dans l’alliage sur la diminution de la cavitation intergranulaire observé par Was est lié surtout à la 
présence du carbone en solution solide‡‡‡; mais les précipités restent un facteur fragilisant 
(puisqu’ils ôtent une partie du carbone en solution solide).  
2.2.3.2. Cinétique et intensité de la déplétion en chrome 
L’étendue de la déplétion en chrome lors du dernier traitement thermique varie en fonction de sa 
température. La modélisation du profil de chrome à l’abord des joints de grains a fourni des 
éléments de compréhension ; en effet, la déplétion résulte de la balance entre l’équilibre 
thermodynamique à l’interface carbure/matrice, et la cinétique de diffusion du chrome pour 
alimenter la croissance du précipité [Mayo97]. La tendance générale est celle d’une déplétion 
d’autant plus étendue et importante que la température du traitement thermique est faible [Was90].   
La durée du dernier traitement thermique est aussi d’importance ; l’évolution de la déplétion en 
chrome n’est pas linéaire, du fait de la compétition entre plusieurs phénomènes ; et on observe, 
pour une température de 700°C un maximum de la déplétion pour une durée d’environ 10 heures, 
celle-ci décroissant par la suite. Ce maximum de déplétion semble coïncider avec le maximum de 
sensibilité à la corrosion intergranulaire [Was81]. 
Cependant, l’historique du matériau et sa teneur en chrome initiale sont des paramètres 
importants. Par exemple, un traitement thermique à basse température sur un alliage à l’état « mill-
annealed » pourra restaurer la composition en chrome près des précipités intergranulaires, 
puisque le carbone aura déjà été extrait de la matrice pour la formation de carbures ; tandis que le 
même traitement sur un alliage brut de recuit de remise en solution produira des déplétions en 
chrome marquées.  
À titre d’exemple, et pour donner un ordre de grandeur de la déplétion en chrome, Was rapporte 
les déplétions liées à quatre traitements thermiques de vieillissement suivant une remise en 
solution, dans l’alliage 600 et l’alliage 690. Les résultats sont portés Tableau I-2.  
On observe que la déplétion en chrome à l’abord des joints de grains est plus faible pour l’alliage 
690 quelle que soit la température. De plus, les valeurs de déplétion maximale observées 
descendent en dessous de 12% en Cr pour l’alliage 600, teneur en deçà de laquelle l’alliage est 
sensible à la corrosion active.  
                                                     
 
‡‡‡ L’effet du carbone en solution solide sur ce phénomène intergranulaire s’explique par exemple, par les 
effets de friction interne plus important que cet atome en position interstitielle peut provoquer. 




















SA + 873K, 250 h 6,3 +/- 0,5 180 - 65%  18,8 +/- 0,2 180 - 41% 
SA + 973K, 1 h 8,9 +/- 0,7 50 - 51%  18,8 +/- 1,2 40 - 41% 
SA + 973K, 10 h 9,1 +/- 0,5 220 - 49%  21,4 +/- 0,7 190 - 33% 
SA + 1073K, 0,4 h 10,1 +/- 0,3 250 - 44%  24,0 +/- 0,7 170 - 25% 
Tableau I-2 : Effet de traitements thermiques de précipitation sur la teneur en chrome minimale 
relevée à l’abord du joint de grains, comparaison entre alliages 600 et 690, d’après [Was90]. 
Ces constats peuvent contribuer aux différences de comportement en corrosion sous contrainte de 
ces deux alliages. 
2.2.3.3. Effets de composition vs. précipitation intergranulaire 
Il a été montré une corrélation entre l’étendue de la déplétion en chrome à l’abord des joints de 
grains, et la sensibilité à la corrosion sous contrainte, en milieu soude [Was90]. Pourtant, et de 
manière assez paradoxale au premier abord, les traitements thermiques induisant les plus fortes 
précipitations (et les déplétions en chrome les plus marquées), sont ceux qui fournissent la 
résistance la plus accrue à la CSC en eau désaérée à haute température.  
Par ailleurs, des études portant sur la comparaison des propriétés des alliages 600 et X-750 
contenant des carbures, pour lesquels la teneur en chrome a été légèrement augmentée (à 19% 
contre les 15% nominaux) ont montré une médiocre amélioration du comportement en corrosion 
en milieu soude à 350°C, tandis que la résistance à la CSC en milieu eau pure désaérée, eau pure 
hydrogénée et vapeur hydrogénée était accrue. Pour l’alliage 690, en milieu soude, il a été montré 
qu’un traitement visant à augmenter le taux de recouvrement des joints de grains avait un effet 
bénéfique sur la CSC. Mais, en milieu primaire, l’alliage 690 a les mêmes propriétés de résistance 
à la CSC quel que soit le traitement thermique [Was90].  
Peu d’études ont visé à séparer les effets de la chimie du joint de grains et de la précipitation de 
carbures intergranulaires.   
Arioka a publié une étude en ce sens, sur des aciers austénitiques, dans laquelle l’auteur expose 
des échantillons de teneurs en chrome variable (5-20%, à teneur en nickel constante) ayant subi 
un traitement de remise en solution (teneur en chrome homogène en volume et aux joints de 
grains, sans précipitation) ou un traitement de sensibilisation (précipitation intergranulaire). Les 
résultats obtenus par Arioka sur des éprouvettes sollicitées en traction lente, en fonction de la 
teneur en chrome nominale (et/ou aux joints de grains après traitement thermique, lorsque celle-ci 
a été mesurée) sont reportés Figure I-11.  
Ces résultats montrent une plus grande sensibilité à la CSC avec les teneurs en chrome à l’abord 
du joint de grains décroissantes pour des teneurs en chrome variant de 5 à 20%. Ils montrent 
également un effet bénéfique de la précipitation intergranulaire sur la résistance à la corrosion 
sous contrainte en milieu primaire hydrogéné. En effet, on constate que : 
- l’augmentation de la sensibilité à la CSC avec les teneurs en chrome décroissantes semble 
rester la même, la teneur en chrome aux joints de grains est donc un facteur prépondérant 
en CSC avec ou sans précipités ; 
- la présence de carbures intergranulaires contrebalance l’effet de la diminution de la teneur 
en chrome aux joints de grains. 
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Figure I-11 : Évolution de la vitesse moyenne de propagation des fissures de CSC en fonction de la 
teneur en chrome massique nominale pour des aciers à 14% de nickel + Mo (ronds), ou à 10% de 
nickel (carrés) après traitement de remise en solution (ST, symboles pleins) ou de sensibilisation 
(CB, symboles ouverts), ou en fonction de la teneur en chrome aux joints de grains (triangles), 
d’après [Arioka06]. 
Was, [Was96] et Figure I-8(a),  a montré un effet important de la précipitation intergranulaire sur la 
résistance à la CSC en milieu primaire hydrogéné. Celle-ci est à découpler de l’effet seul de la 
présence de carbone qui n’a qu’un impact très faible. 
La déplétion en chrome aux joints de grains peut également être liée à une ségrégation induite par 
irradiation. La sensibilisation de matériaux ayant subi une ségrégation suite à irradiation aboutit à 
une fissuration intergranulaire dite assistée par l’irradiation [Bruemmer99a,Zhou09]. Si les 
matériaux des générateurs de vapeurs ne sont pas exposés à l’irradiation, les résultats de ces 
études, qui présentent en particulier l’avantage de présenter des déplétions en chrome non 
associées à la précipitation de carbure, apportent des éléments de compréhension.  
À cet effet, les matériaux testés sont des alliages massifs de compositions proches de celles 
mesurées aux joints de grains après des irradiations (mais la teneur en chrome est du même ordre 
que celle obtenue lors de traitement thermiques de sensibilisation). Ainsi, Li [Li00] montre qu’un 
acier de composition typique de celle d’un joint de grain de teneur en chrome diminuée après 
irradiation (~11,7%), testé en chargement cyclique, peut être intrinsèquement sensible à la CSC. 
Des études sur des aciers irradiés semblent aussi concorder sur un effet sensibilisant vis-à-vis de 
la CSC. Ainsi, en absence de précipitation, une variation de 1-2% de la teneur en chrome peut 
suffire à induire une sensibilité à la CSC en eau pure à haute température§§§ oxygénée. 
Cependant, une part non négligeable des joints de grains ainsi déplétés se sont montrés non 
sensibilisés malgré des baisses de teneurs en chrome importantes [Bruemmer99b]. Ce constat 
tend à montrer que la chimie du joint de grain n’est pas seule responsable de la sensibilité aux 
attaques intergranulaires. Plus de précisions sur les dommages collatéraux liés à l’irradiation 
(notamment, le durcissement) qui seront données à la fin de cette revue bibliographique 
apporteront des éléments de compréhension sur ce point. 
 
 
                                                     
 
§§§ La notion d’eau pure à haute température réfère dans cette revue à un milieu aqueux (liquide) aux 
températures correspondant aux gammes de fonctionnement des réacteurs à eau légère : 280–360°C. 
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Eu égard à ces résultats, il semble se dessiner les tendances suivantes :  
- En présence de carbures, la teneur en chrome au niveau du joint de grains a peu d’effet 
sur la vitesse de corrosion en milieu à fort pouvoir oxydant ; autrement dit, c’est la densité 
en « carbures » qui semble piloter la corrosion lors d’attaques intergranulaires. Étant donné 
le recouvrement discret des joints de grains par les carbures, ce constat suggère une 
pénétration de l’oxygène dans le joint métallique en profondeur bien avant son oxydation ; 
- Inversement, en l’absence de carbures, il semble que la teneur en chrome ait une influence 
sur la cinétique de corrosion intervenant lors d’attaques intergranulaires en milieu oxydant 
(soude, acide, eau pure à haute température oxygénée). 
- En eau pure désaérée ou hydrogénée (milieu primaire), la déplétion en chrome ne suffit 
pas pour amorcer des fissures de CSC (voir §2.3). Dans ce cas la présence de carbures 
est néfaste sur la résistance à la CSC (bien qu’elle soit bénéfique en ce qui concerne le 
glissement intergranulaire seul) , pour des raisons mécaniques principalement. 
2.2.3.4. Mécanismes d’influence des précipités sur la résistance à la CSC 
Les mécanismes permettant d’expliquer le rôle protecteur de la présence de carbures 
intergranulaires vis-à-vis de la sensibilité à la CSC varient selon les auteurs.  
Kergaravat [Kergaravat96] a proposé un mécanisme dans lequel les précipités jouent un rôle 
d’ancrage pour les dislocations et limite le glissement intergranulaire. Mais, les expériences de 
Was ont montré que la présence en carbone seule suffisait à diminuer le glissement intergranulaire 
et l’endommagement par cavitation lors d’essais de fluage (§2.2.2.1.) tandis qu’elle ne réduisait 
que très peu la fissuration intergranulaire.  
Panter a proposé que la présence de carbure dans le joint de grains limite la diffusion de l’oxygène 
en se comportant comme des « pièges » [Panter02]. Compte tenu des conclusions tirées dans les 
paragraphes précédents, on pourrait aller plus loin et proposer que ceux-ci s’oxydent 
préférentiellement. Il a été montré que les carbures de chrome avaient en effet un comportement 
« proche » de celui de leur constituant métallique, le chrome. Leur réactivité en milieu soude à 
haute température a par ailleurs été mise en évidence. Celle-ci est d’autant plus importante que 
ceux-ci sont connectés électriquement  à un métal permettant la réduction de l’eau [Was90]. 
Dans les milieux très agressifs vis-à-vis de la corrosion, par exemple, en milieu soude, la présence 
de carbures intergranulaires compense largement l’effet délétère de la déplétion en chrome liée à 
leur précipitation. Ces constats permettent de penser que l’effet bénéfique des précipités est lié à 
leur interaction avec leur environnement, en particulier en ce qui concerne la corrosion, mais que 
ceux-ci n’ont qu’un effet retardateur. Ceci est en accord avec la résistance augmentée observée 
pour une morphologie de petits carbures régulièrement répartis. Cet  effet  ne saurait être que 
retardateur, puisqu’on remarque que les fissures de CSC contournent les carbures, comme on 
peut le voir, par exemple, dans [Thomas10], où un carbure est partiellement attaqué, et où la 
fissure continue après l’avoir contourné. Delabrouille observe également après exposition en 
phase vapeur d’un milieu «complexe liquide****» des carbures de chrome attaqués, enrichis en 
oxygène et en silicium [Delabrouille04]. 
Ces considérations permettent d’expliquer la  plus grande sensibilité des alliages « Mill Annealed » 
(structure type III), sans précipités intergranulaires, pour lesquels les carbures intragranulaire 
mobilisent le chrome, et diminuent la teneur en volume (et donc aux joints de grains), soit 
l’accumulation de deux effets néfastes vis-à-vis de la corrosion sous contrainte. 
2.2.4. Grains et joints de  grains 
Crawford a observé l’effet de l’introduction dans la microstructure de joints de grains « spéciaux », 
caractérisés par une faible désorientation entre grains adjacents. Il observe un effet bénéfique sur 
                                                     
 
**** Ce milieu est préparé à partir d’eau déminéralisée et est constitué de morpholine, de 6,15 g/l de SiO2, de 
1,3 g/l d’Al2O3, de 10000 ppm d’acide acétique, de 2 ppm d’hydrazine et de 2,6 g/l Ca3(PO4). La température 
d’exposition est de 320°C et le pH d’environ 4,2 [Delabrouille04]. 
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la rupture dans l’argon et dans l’eau pure désaérée à haute température. Cet auteur attribue ces 
effet en partie à une meilleure propension du joint à transmettre les dislocations d’un grain à 
l’autre, ceci ayant pour résultats de limiter l’empilement des dislocations, et donc la contrainte 
locale applicable au niveau du joint [Crawford92]. Pour une population de joints sensibles donnée, 
l’effet des contraintes est d’autant plus important que la direction de traction s’approche de la 
direction normale au plan du joint de grain. 
Par ailleurs, Thomas observe que, le long de fissures de CSC développées dans un alliage 600 
« Mill Annealed », les joints de grains symétriques ne sont pas sujets aux attaques intergranulaires 
[Thomas00]. Selon Sarver, l’alliage 690 contiendrait plus de ces joints de grains spéciaux que 
l’alliage 600, ce qui pourrait être une explication à sa meilleure tenue en milieu primaire [Sarver95]. 
Enfin, Foct a montré, dans l’alliage 600, que la propagation d’une fissure en milieu primaire simulé 
dans un monocristal (éprouvette entaillée et préfissurée en fatigue) était possible, tandis que 
l’amorçage au milieu d’un grain n’a jamais été relevé [Foct99]. Ce résultat penche en faveur d’un 
mécanisme d’amorçage lié à une fragilisation due à un effet spécifique aux joints de grains, 
puisque ceux-ci sont nécessaires pour l’amorçage. Ces résultats montrent également que les 
mécanismes d’amorçage et de propagation sont probablement de nature différente. 
2.2.5. Écrouissage 
L’effet de l’écrouissage diffère selon le mode de sollicitation utilisé : il est bénéfique pour des 
essais à charge constante pour de faibles contraintes (puisqu’il améliore les propriétés 
mécaniques du matériau), mais devient très néfaste dès lors qu’on sollicite le matériau dans le 
domaine plastique. Foct montre par exemple que la suppression par polissage fin de la couche 
écrouie en surface retarde l’apparition des fissures à 3% de déformation plastique, contre une 
fissuration dès l’entrée dans le domaine  plastique sur un état brut de réception [Foct99]. La 
couche d’écrouissage liée à un polissage mécanique même fin peut s’étendre jusqu’à plus d’un 
micron sous la surface, comme on peut le constater sur les clichés MET de Laghoutaris 
[Laghouratis09]. D’autres auteurs ont montré l’effet néfaste d’un écrouissage massif par laminage 
par exemple [Bandy85, Rebak95]. 
Hur [Hur04] a par ailleurs étudié l’effet d’un traitement par shot-peening sur la résistance à la CSC 
de tubes en alliage 600 de centrale. Tandis qu’avant traitement, on observe une corrélation entre 
profondeur et nombre de fissures avec beaucoup de petites fissures en surface et quelques plus 
grandes en moindre nombre s’étendant en profondeur, il observe une homogénéisation de la 
distribution des tailles de fissures dans toute l’épaisseur du tube ; c’est à dire une multiplication 
dans tout le matériau de l’amorçage des fissures. Par ailleurs, un écrouissage par laminage 
sensibilise la plupart des aciers austénitiques. L’écrouissage est donc néfaste vis-à-vis de la CSC. 
2.2.6. État de surface 
Dans cette étude, l’électropolissage a été utilisé afin de supprimer la couche écrouie liée au 
polissage mécanique des échantillons. Si ce traitement de surface semble réduire de manière 
considérable la cinétique de corrosion généralisée [Carette02], il a en revanche été montré 
[Scenini08] qu’il sensibilisait fortement le matériau à la CSC. Cet effet se manifeste par une 
significativement plus grande proportion de joints de grains amorçant des fissures (en fait, la quasi-
totalité des joints perpendiculaires à la direction de sollicitation mécanique). Cet auteur propose 
que la présence d’un réseau de dislocations en sub-surface permette d’augmenter la vitesse de 
diffusion du chrome et la formation rapide d’un film d’oxyde protecteur ; mais cette explication ne 
semble pas satisfaisante. Ce point sera rediscuté au Chapitre 6. 
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2.2.7. Bilan : paramètres métallurgiques pertinents en CSC 
La composition élémentaire comme la métallurgie du matériau s’avèrent très importantes vis-à-vis 
de sa sensibilité à la CSC en milieu primaire.  
On retiendra qu’une teneur en chrome élevée et la présence de carbone en solution solide sont 
favorables pour la résistance à ce phénomène de corrosion localisée. Toutefois la  présence ou non 
de carbures de chrome aux joints de grains vient mitiger ce constat : ces carbures semblent avoir un 
rôle protecteur malgré les teneurs basses en chrome que leur précipitation engendre aux joints de 
grains. Ce rôle est possiblement du à une oxydation préférentielle du carbure. En l’absence de 
contraintes, une déplétion en chrome aux joints  de grains ne suffit pas à amorcer des fissures de 
CSC. Enfin, le silicium a un effet délétère sur cette résistance ; tandis que le rôle du soufre ou du 
phosphore est ambigu, et semble astreint à une ségrégation importante de ces éléments d’addition 
aux joints de grains.   
Pour ce qui des paramètres métallurgiques et microstructuraux, les joints de grains de forte 
désorientation se montrent plus sensibles que les joints de symétrie à la CSC. Enfin, l’écrouissage 
sous toutes ses formes s’avère néfaste et accroîit la sensibilité du matériau à la CSC.  
  
2.3. Revue paramétrique des facteurs environnementaux sur la sensibilité à la CSC  
2.3.1. Chimie du milieu  
Dans la section précédente, la résistance à la CSC dans différents milieux a été discutée. Les 
variations de pH, qu’elles aboutissent à un milieu plus acide ou plus alcalin, semblent néfastes.  
La présence d’oxygène induit, les mêmes réactions qualitatives qu’en milieu caustique ou acide, 
c’est à dire une sensibilisation, ayant trait vraisemblablement à la corrosion « pure ». Une grande 
différence de comportement apparait aussi, selon que le milieu contient de l’oxygène dissous ou 
de l’hydrogène (voir §2.2.2.2. où l’effet du milieu change l’effet du silicium sur la propagation de 
fissures). Fukuya note, dans des aciers type 304 et 316 dont la teneur en chrome aux joints de 
grains a été diminuée par irradiation aux neutrons, que la déplétion induite est suffisante pour 
sensibiliser ces matériaux à la CSC intergranulaire en milieu eau pure oxygénée, mais pas en eau 
hydrogénée ni en eau désaérée [Fukuya04]. Ces observations montrent que les propriétés 
obtenues en milieu eau pure à haute température oxygénée ne peuvent pas être comparées à 
celles obtenues en milieu eau pure désaérée ou hydrogénée : les mécanismes en jeu ne sont 
vraisemblablement pas les mêmes. 
2.3.2. Hydrogène moléculaire dissous 
On a cru pendant longtemps que l’hydrogène n’avait pas d’effet sur la CSC. Probablement, 
l’association de l’hydrogène avec l’idée de protection cathodique ou de faible pouvoir oxydant était 
elle à l’origine de cette conception. Ainsi, les plus anciennes études faisant état de l’effet du milieu 
sur la CSC comparaient des milieux constitués d’eau pure aérée (oxygénée) ou désaérée (après 
bullage à l’azote ou à l’hydrogène par exemple). Mais les résultats de Was sur la fissuration en 
milieu primaire désaéré ou hydrogéné mettent sans appel en évidence un rôle de l’hydrogène sur 
la CSC, particulièrement aggravant pour l’alliage sans carbone, et pour l’alliage au carbone sans 
précipités (Figure I-8). Cependant, la nature directe ou indirecte de ce rôle (par exemple, un 
changement de pouvoir oxydant ou de pH) ne peut être conclue à partir de ces études. 
2.3.2.1. Hydrogène et sensibilité à la CSC 
L’effet de la présence d’hydrogène a été étudiée expérimentalement par de nombreux auteurs, 
dont les résultats semblent concorder au moins qualitativement, tant sur l’amorçage que sur la 
propagation [Bandy85,Rios95, Foct99]. La sensibilité maximale est constatée pour une pression 
partielle d’hydrogène centrée autour de 35 kPa, les effets à des pressions partielles plus basses 
ou plus importantes étant décroissants. Caron montre que l’effet de la pression partielle 
d’hydrogène est plus dépendant de la température dans cette gamme médiane de pressions 
[Caron00]. Soustelle [Soustelle98] n’a en revanche observé aucune dépendance de la vitesse de 
propagation avec la teneur en hydrogène au delà de ce seuil d’environ 35 kPa. Economy observe 
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les mêmes tendances en milieu primaire et en phase vapeur du milieu primaire. À noter qu’à très 
fortes pressions partielles d’hydrogène, on n’observe plus de fissuration [Economy87]. L’action de 
l’hydrogène dissous n’est donc pas liée à un mécanisme de type FPH classique. 
2.3.2.2. Hydrogène et plasticité 
Il a été montré plus tôt que les propriétés de résistance à la CSC et de fluage sont liées.  
Was a étudié les propriétés de fluage de l’alliage 600 à 360°C dans l’argon, et en milieu primaire 
hydrogéné ou non. Cet auteur montre une accélération (d’un facteur 10 environ) de la vitesse de 
fluage stationnaire en milieu primaire hydrogéné par rapport à un environnement argon, et 
interprète cette différence comme découlant d’une diminution de la contrainte interne et du volume 
d’activation pour la montée des dislocations liée à la présence d’hydrogène [Was96]. On pourra 
noter qu’une augmentation des coefficients d’autodiffusion dans l’alliage pourrait également être 
proposée pour expliquer en partie ces différences de comportement.  
Angeliu va plus loin, et caractérise les parts de déformation liées à la cavitation, au glissement 
intergranulaire et à la déformation de la matrice dans des essais de fluage d’alliage 600 très pur à 
360°C en milieu argon ou primaire. Celui-ci montre que les parts correspondant à la cavitation et 
au glissement intergranulaire sont très peu modifiées par le milieu ; en revanche, la vitesse de 
déformation liée à la matrice  augmente de presque une décade en milieu primaire [Angeliu95]. Ce 
résultat tend à montrer que le glissement intergranulaire n’est pas moteur de la CSC en milieu 
primaire.  
Paraventi obtient qualitativement le même résultat que Was, mais, bien que les conditions d’essais 
soient très similaires, les rapports de vitesse sont plus faibles que ceux indiqués précédemment 
(2,5 à 4,8, ce qui est d’autant plus étonnant que l’alliage et le chargement utilisé sont les mêmes). 
Cet auteur a aussi complété ces résultats par des essais de fluage en atmosphère d’hydrogène 
dissocié. Il observe que, lorsque l’alliage a été sollicité sous argon jusqu’au stade de fluage 
stationnaire, le changement d’atmosphère vers une atmosphère hydrogénée créée un transitoire 
de déformation mais ne change pas la vitesse de fluage. Cet effet serait dû à un effet d’écrantage 
des dislocations par l’hydrogène, conduisant à leur rapprochement, ce qui a été observé par les 
auteurs en microscopie en transmission. Cet effet n’est pas réversible si l’on replace à nouveau 
l’atmosphère hydrogénée par de l’argon [Paraventi02]. L’interprétation de Paraventi semble 
validée par les observations de Ferreira montrant une diminution de l’espace inter-dislocations lors 
de l’exposition à l’hydrogène d’éprouvettes de traction déformées dans un microscope électronique 
en transmission ; espacement qui n’est pas modifié lors de l’évacuation de l’hydrogène du 
bâti [Ferreira98]. Par ailleurs, Paraventi montre que lors d’une exposition à l’hydrogène ou au 
milieu primaire avant chargement mécanique, les vitesses de fluage transitoire et stationnaire sont 
plus importantes que sous argon. Selon l’auteur, ce résultat montre un effet important de 
l’hydrogène sur la consolidation de l’alliage ayant lieu au cours du fluage transitoire ; l’organisation 
différente des dislocations qui en résulte expliquerait les différences d’effet visible de l’hydrogène 
sur les vitesses de fluage stationnaire [Paraventi02]. Cet effet de l’hydrogène sur le taux de 
consolidation a été remarqué par plusieurs auteurs [Shehu81,Lecoester97], et peut être relié au 
mécanisme de plasticité localisée (§2.6). Enfin, Fukuya montre qu’un endommagement plastique 
(écrouissage, durcissement induit par l’irradiation), est nécessaire pour une sensibilisation d’un 
acier austénitique en eau pure hydrogénée à haute température [Fukuya04]. 
Le bilan de ces observations montre qu’il existe un effet aggravant de la présence d’hydrogène 
dans le milieu primaire sur la sensibilité à la CSC, qui peut être relié aux interactions hydrogène-
dislocations.  
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2.3.3. Influence de la température 
Comme il l’a été mentionné plus tôt, la propagation des fissures de corrosion sous contrainte de 
l’alliage 600 en milieu primaire est un phénomène aggravé lors d’une élévation de la température. 
L’amplitude de la variation du temps d’amorçage (qui diminue) ou de la vitesse de propagation (qui 
augmente) par incrément de température est par ailleurs fortement dépendant des contraintes 
appliquées. Cette amplitude est d’autant plus importante que les contraintes appliquées sont fortes 
[Shen91]. Cette dépendance avec l’état de contrainte indique que, au moins pour ce qui est de la 
propagation des fissures, plusieurs phénomènes aux cinétiques et aux mécanismes différents sont 
probablement en compétition. 
2.4. Revue des paramètres mécaniques sur la sensibilité à la CSC  
Il n’est jamais observé de fissuration pour des contraintes inférieures au module de Young du 
matériau. Ceci explique l’effet bénéfique de l’écrouissage pour les petites valeurs de contraintes, 
puisque celui-ci augmente la limite d’élasticité Y du matériau. Par ailleurs, cette observation 
souligne l’importance de la plasticité et de ses micromécanismes dans les phénomènes de CSC.  
Les effets de taille d’éprouvette sont très peu documentés en corrosion sous contrainte. C’est 
regrettable, car la mise en évidence de tels effets permettent souvent de mieux appréhender les 
micro-mécanises liés à l’amorçage et/ou à la propagation des fissures. À titre d’exemple, on trouve 
souvent un effet de taille pour l’amorçage de fissures de clivage sur éprouvettes lisses : plus le 
volume sollicité est petit, plus la contrainte nécessaire à l’amorçage s’effondre. En revanche, il a 
été montré pour un acier de cuve de type 316L que le critère de propagation et d’arrêt de telles 
fissures fragiles montrait peu d’effet de volume : on montre ici que les mécanismes d’amorçage et 
de propagation sont très distincts [Bousquet12]. 
Pour des contraintes supérieures à Y, il existe plusieurs types d’essais visant à étudier l’amorçage 
ou la propagation des fissures. 
L’étude de l’amorçage des fissures s’effectue sur des éprouvettes lisses, qu’elles soient sollicitées 
en chargement constant ou cyclique ou bien mises en forme sous forme de U-bends. Pour ce 
dernier type d’éprouvettes, un essai fréquemment rencontré dans la littérature consiste à immerger 
un grand nombre de U-bends en milieu primaire simulé, et à effectuer des arrêts réguliers pour 
observer les éprouvettes à la recherche de fissures. Les éprouvettes non fissurées sont ensuite 
immergées, et ainsi de suite. On obtient des courbes présentant le nombre d’éprouvettes fissurées 
cumulé en fonction du temps [Economy87]. Ce type d’essais permet deux constats : 
- d’une part, le temps à l’amorçage décrit par ces essais dépend fortement de la fréquence 
d’arrêt, et également de la performance des techniques de détection des fissures. 
- d’autre part, ces essais soulignent la composante aléatoire de l’amorçage de la fissuration, 
et rendent difficilement possible l’énonciation d’un mécanisme déterministe. En effet, s’il a 
été montré qu’une population de joints de grains, par exemple les joints de forte 
désorientation, est également sensible à la CSC, l’orientation défavorable de ces joints de 
grains par rapport au sens de sollicitation de l’éprouvette relève d’un tirage aléatoire. Ceci 
explique en partie les très grandes dispersions de valeur obtenues pour le temps 
d’amorçage, mais aussi pour l’effet de la contrainte sur ce temps, puisque dans les deux 
cas la présence d’un joint de grains sensible dont le plan perpendiculaire est à la direction 
de sollicitation relève de l’aléatoire. 
2.3.4. Bilan : facteurs environnementaux et CSC 
Un des facteurs environnementaux les plus influents, aussi bien de manière directe qu’indirecte, est 
la pression d’hydrogène (et la présence d’oxygène dans le milieu). Les facteurs qui y sont liés ou en 
découlent, comme le pouvoir oxydant, le pH, la solubilité des oxydes, etc., influent donc également 
sur la sensibilité des alliages à base nickel à la CSC. Un des modes d’action de l’hydrogène au sein 
du matériau est une modification de la consolidation et de l’arrangement des dislocations de l’alliage 
lors de sa déformation. 
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On voit apparaître des techniques de détection in situ d’amorçage et de propagation, pour 
lesquelles un faible courant, constant, est imposé entre les deux extrémités des éprouvettes, et 
une chute de potentiel liée à la diminution de la section lors de l’apparition d’une fissure est 
relevée. Cependant ces techniques  ne semblent pas encore assez sensibles pour détecter de très 
petites fissures  détectables aisément par inspection optique [Shen91,Richey05]. 
La propagation des fissures est étudiée soit sur éprouvettes lisses, soit sur des éprouvettes 
entaillées préfissurées en fatigue [Shen91,Guerre04]. Les vitesses de propagation sont calculées 
en divisant la longueur d’avancée d’une fissure par le temps total d’exposition ; les dispersions sur 
ces valeurs sont souvent de l’ordre de +/- 50%.  À noter que la propagation étudiée, sur des 
éprouvettes lisses correspond au stade de propagation lente des fissures, auquel s’ajoute, pour les 
temps courts, une part non négligeable du temps d’incubation pour l’amorçage des fissures.  
Sur éprouvettes entaillées, c’est le stade de propagation rapide qui est caractérisé. Il existe dans 
ce cas un seuil de contrainte, caractérisé par un facteur d’intensité de contraintes KICSC, en deçà 
duquel on n’observe pas d’amorçage et de propagation de fissures de CSC. KICSC est bien inférieur 
à la valeur du facteur d’intensité de contraintes critiques KIC lié aux propriétés mécaniques pures 
de l’alliage (telles qu’établies sous vide par exemple), et correspond à la contrainte de transition 
entre le mode de propagation lente et rapide. Foct a proposé un sens physique au KICSC : il 
s’agirait du facteur d’intensité de contrainte minimal pour qu’une fissure  puisse engendrer elle-
même sa zone plastique [Foct99]. Le temps d’amorçage varie en 1/s 4, où s est la contrainte 
appliquée. Panter a fait un rapprochement entre l’exposant 4 et l’impact d’un phénomène diffusif 
sur le facteur d’intensité de contraintes [Panter02] (sans préciser comment, dans son mécanisme, 
la contrainte joue sur la diffusion de l’oxygène, voir §2.6). 
2.5. Morphologie et composition des fissures de CSC  
La description fine de la morphologie et de la composition élémentaire au sein des fissures de 
corrosion sous contrainte a été très enrichie ces dernières années, du fait du développement de 
techniques de microscopie en transmission à haute résolution notamment. Une synthèse des 
principaux résultats obtenus est proposée ici ; un point sur le plus récent modèle de propagation 
sera également effectué. 
2.5.1. Aspect général de la fissuration 
L’aspect général de la fissuration rencontrée en CSC des alliages à base nickel en milieu primaire 
est schématisé sur la Figure I-12.  
          
(a)         (b)    
Figure I-12 : Morphologies de fissures  rencontrées en CSC des alliages à base nickel, (a) fissuration 
typique en blanc, d’après [Thomas00] ; (b) représentation schématique. 
Cette fissuration est principalement intergranulaire. On distingue la fissure principale (en rouge sur 
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la figure) et ses ramifications, appelées fissures secondaires (en bleu), qui peuvent être plus ou 
moins développées. Il convient de distinguer les attaques de joints de grains, caractérisées par 
une pénétration d’oxyde et que l’on trouve aussi lors d’essais de corrosion généralisée (coupons 
non sollicités mécaniquement), et la fissure à proprement parler, où en plus d’une oxydation une 
décohésion ou de la porosité de l’oxyde apparaissent.  
De rares travaux ont permis de mettre en évidence une fissuration vraiment intragranulaire (en 
vert), pour des conditions proches de la propagation en « fatigue pure » ; on trouve en revanche 
plus souvent des attaques intragranulaires, le long de joints de macles.  
Des décohésions plus loin de la fissure, en avant du fond de fissure ou à côté, sont aussi 
observées [Young05,Thomas00,Thomas05b]. Enfin, des porosités au niveau du joint de grains non 
oxydé en avant du fond de fissures ont été observées, associées à un enrichissement en nickel de 
l’alliage [Thomas00].  
Une proportion plus ou moins importante de fissures pseudo-intergranulaires (Figure I-13) a été 
mise en évidence dans plusieurs travaux [Rios95,Foct99].Il s’agit d’une rupture non tout à fait dans 
le plan du joint de grain, mais suivant des microfacettes formant de petites marches dans l‘alliage 
à l’abord du joint de grains ; la direction de propagation « macroscopique » suivant celle du joint. 
Foct a étudié la propagation d’une fissure de CSC dans l’alliage 600 monocristallin, et a mis en 
évidence une similitude entre les facettes observées dans les deux cas. Il montre qu’il existe deux 
directions locales de propagation de ces fissures, de la famille <112> , et des plans de rupture des 
microfacettes de type {111} (c’est à dire les plans de glissement actifs des structures c.f.c.). 
 
Figure I-13 : Représentation schématique de ruptures intergranulaire (a) ; pseudo-intergranulaire (b) ; 
en noir continu, fissure propagée ; en pointillés, trajet futur de la fissure. 
2.5.2. Attaques intergranulaires 
Les attaques intergranulaires sont des pénétrations d’oxyde au niveau des joints de grains qui 
peuvent être mises en évidence sur des coupons d’alliage non sollicités mécaniquement. On les 
rencontre aussi le long des fissures principales de CSC déjà propagées ; ces attaques semblent 
limitées aux joints de grains de grande désorientation, qu’elles se produisent en surface ou le long 
de la fissure principale [Thomas00]. Elles sont relativement profondes, et peuvent s’étendre 
jusqu’à 1-2µm sous la surface ; l’oxydation du joint étant très fine et réellement confinée au joint, 
sur 10 à 20 nm de largeur au maximum ; elles sont plus larges et moins profondes dans les joints 
présentant une forte précipitation intergranulaire ; enfin, elles semblent s’étendre plus en 
profondeur sur les microstructures laminées [Laghoutaris09].  
L’oxyde formé, riche en chrome, a été identifié comme étant constitué de Cr2O3, aussi bien le long 
du joint qu’en pointe de pénétration. Des analyses en diffraction ont également mis en évidence la 
présence d’un oxyde de structure NiO le long de certains joints de grains attaqués, mais les 
analyses de composition élémentaire semblent incohérentes avec la présence de cet oxyde 
[Thomas00]. Le long du joint de grain oxydé, et  en avant de la zone oxydée sur environ 150 à 200 
nm, se trouve une zone d’alliage très riche en nickel (85 % massique) et  quasiment dépourvue de 
chrome et de fer. Plus loin l’alliage à l’abord du joint de gains retrouve sa composition nominale 
[Laghoutaris09]. Cette zone riche en nickel, souvent dissymétrique, est parfois associée à des 
porosités sous formes de pores nanométriques ou connectés sous forme de « tunnels » (ces 
derniers étant le plus souvent observés le long de la zone oxydée plutôt qu’en avant). Par ailleurs, 
il n’a pas été mis en évidence de réseaux de dislocations denses auprès de ces joints attaqués : il 
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ne semble donc pas que ces zones soient déformées plastiquement [Thomas00]. Une 
représentation schématique d’une attaque intergranulaire est proposée Figure I-14. 
 
Figure I-14 : Représentation schématique d’une attaque intergranulaire ; en vert sombre : oxyde riche 
en chrome (ici identifié comme Cr2O3), en bleu : zone déchromée ou riche en nickel, en rouge : 
porosités dans le plan du joints de grains. 
Les attaques intergranulaires ayant lieu le long de fissures de CSC et constituant les prémisses 
des fissures secondaires (hachuré orange et bleu sur la Figure I-12 (b)), sont probablement 
exposées au milieu primaire, du fait de l’élargissement important des fissures principales. Celles-ci 
ne sont pas associées à un enrichissement en nickel dans la matrice adjacente à l’attaque, d’après 
les observations de Thomas [Thomas00]. Cependant, ces dernières sont formées au niveau de 
joints de grains exposés plus tardivement au milieu que les joints de grains présents à la surface, 
on peut donc penser qu’il s’agit du même phénomène observé à un avancement moins important.  
2.5.3. Fissures de CSC 
2.5.3.1. Fissures principales 
Les fissures principales sont caractérisées par une forte déformation plastique le long et à l’aplomb 
de la pointe de fissure, jusqu’à 200nm en avant, voir Figure I-15 (où le fond de fissure est indiqué 
par la flèche rouge et le plan du joint de grains par les flèches bleues).  
 
Figure I-15 : Image MET en champ clair de l’extrémité d’une fissure de CSC montrant l’étendue de la 
zone plastique, dont le réseau de dislocations apparaît en contraste sombre, d’après [Thomas00]. 
En fond de fissure, les oxydes identifiés sont identiques à ceux trouvés dans le cas des attaques 
intergranulaires, associés également à des zones adjacentes au joint et en avant de la pointe de 
fissure enrichies en nickel (sur 100 nm environ, voir Figure I-16) et présentant des porosités 
[Thomas00,Laghoutaris10].  
En revanche, le long de la fissure, en remontant vers la surface, les parois semblent couvertes 
d’oxyde de type NiO dont une partie montre des relations d’épitaxie avec les grains adjacents. La 
zone centrale de la fissure est remplie d’oxyde de type NiO poreux et sans relations d’épitaxie 
avec la matrice [Thomas00]. Laghoutaris a confirmé ces observations. Par ailleurs, il a mis en 
évidence, le long de la fissure,  des cristallites d’oxyde de structure spinelle riches en fer et en 
chrome, de type Ni(Fe,Cr)2O4  la ponctuant de part et d’autre, avec un espacement de l’ordre de 
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150 à 200 nm. Ceux-ci semblent intégrés à l’oxyde de type NiO [Sennour09].   
 
Figure I-16 : Image MET en champ clair d’une pointe de fissure de CSC (indiquée par la flèche rouge), 
et cartographies EDX de compositions en pointe de fissure sur un composant en alliage 600 du 
réacteur Davis-Besse, d’après [Thomas05b]. Noter l’enrichissement en nickel dans le joint (en clair 
dans la partie non oxydée de l’alliage). 
Une représentation schématique des fissures principales est proposée Figure I-17 . 
 
Figure I-17 : Représentation schématique d’une fissure principale observée en MET ; couleurs 
identiques à la Figure I-15  et : vert clair : NiO en épitaxie, Marron : NiO poreux, Jaune : Ni(Fe,Cr)2O4 ; 
code couleur conservé par la suite dans ce chapitre.  
2.5.4. Fissures secondaires étendues 
Laghoutaris a observé au MET des fissures secondaires, ouvertes, de profondeur d’environ 1 µm. 
La zone oxydée de ces fissures est associée à une zone enrichie en nickel, comme dans le cas 
des attaques intergranulaires et des fissures principales, cependant, aucun enrichissement en 
nickel n’est visible en avant du fond de fissure. Ces fissures sont remplies de fins grains d’oxyde 
pouvant atteindre une taille d’une dizaine de nanomètres. L’analyse de la composition effectuée 
indique que cet oxyde est riche en fer et contient du chrome et du nickel ; identifié comme étant 
probablement un oxyde de structure NiFe2O4 proche de celui identifié sur les parois des fissures 
principales [Sennour09]. Les parois de la fissure semblent tapissées d’oxyde plus riche en chrome. 
La représentation schématique d’une fissure secondaire est proposée Figure I-18. 
 
Figure I-18 : Représentation schématique d’une fissure secondaire ; couleurs définies plus tôt. 
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Aucune zone plastique prononcée autour de ces fissures n’a été décrite. La différence de nature 
de l’oxyde formé pourrait être associée au plus faible niveau de contrainte dans ces zones, lié à un 
phénomène d’écrantage par les dislocations présentes dans la zone pastique entourant la fissure 
principale. 
2.5.5. Fissuration transgranulaire (joints de macles) 
La nature et la structure des couches d’oxydes des fissures transgranulaires ont été caractérisées 
par Laghoutaris le long de joints de macles attaqués. Celui-ci observe systématiquement la 
présence d’un oxyde riche en nickel de type NiO. Cet oxyde semble avoir des relations d’épitaxie 
le long des parois de la fissure, mais pas au centre, où l’on retrouve une zone poreuse avec des 
cristallites de NiO, comme sur certaines parties des fissures principales de CSC [Laghoutaris09]. 
La représentation schématique d’une telle fissure est proposée Figure I-19. 
 
Figure I-19 : Représentation schématique d’une fissure le long d’un joint de macle. 
2.5.6. Modèle phénoménologique de propagation de Laghoutaris 
Ces observations morphologiques et structurelles ont amené Laghoutaris à proposer un modèle de 
propagation. Ce modèle est basé sur la forte influence  du taux de défauts dans l’alliage qui pilote 
la diffusion du chrome dans l’alliage et la diffusion de l’oxygène dans l’oxyde, possiblement 
accélérées par les contraintes. Par ailleurs, cet auteur s’appuie sur la similitude entre les ordres de 
grandeur définissant la profondeur de la zone déchromée en pointe de fissure et l’espacement 
entre les cristallites de type Ni(Cr,Fe)2O4.  
La croissance d’une cristallite d’oxyde riche en chrome en pointe de fissure fragilise le joint de 
grains par un mécanisme indéterminé, et induit la propagation de la fissure sur la longueur de la 
zone déchromée. Le cristallite de Cr2O3 est ensuite transformé en cristallite de spinelle 
Ni(Cr,Fe)2O4, tandis qu’un nouveau cristallite riche en chrome s’établit en pointe de fissure, et ainsi 
de suite. Ce modèle est donc un modèle de propagation discontinue. La Figure I-20  illustre un pas 
de fissuration dans le cadre du modèle proposé.. 
 
Figure I-20 : Illustration schématique d’une étape élémentaire de propagation d’une fissure principale 
selon le modèle de Laghoutaris [Laghoutaris09] (les codes couleurs des figures précédentes sont 
conservés). 
La zone déchromée correspond à une zone où le chrome a diffusé pour alimenter le cristallite en 
pointe de fissure. L’asymétrie de cette zone déchromée est expliquée par des différences 
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d’orientation cristalline, et de taux de défauts liés à la réponse différente d’un grain aux contraintes 
mécaniques en fonction de son orientation 
Les étapes limitantes de ce modèle sont soit la diffusion du chrome dans l’alliage, soit celle de 
l’oxygène dans l’oxyde. Cependant, les valeurs de ces coefficients de diffusion à basse 
température, et dans les courts-circuits sont mal connues. Par ailleurs, le coefficient de diffusion 
apparent de l’oxygène suggère une diffusion par des courts-circuits différents de ceux des joints de 
grains de l’oxyde [Laghoutaris09]. Enfin, dans ce modèle, le cristallite d’oxyde riche en chrome 
croît à partir du chrome qui diffuse de manière asymétrique, du fait d’une plus forte déformation 
dans un des grains ; on comprend mal alors comment les cristallites de spinelle Ni(Cr,Fe)2O4 se 
retrouvent de part et d’autre de la fissure : ils devraient être tous du même côté pour une paire de 
grains donnée. 
2.6. Revue critique des mécanismes de CSC proposés dans la littérature 
De nombreux modèles ont été proposés pour expliquer les phénomènes de corrosion sous 
contrainte. Dans cette section, les mécanismes liés aux propriétés mécaniques de l’alliage, et aux 
propriétés protectrices du film d’oxyde passif seront rapidement présentés ; les mécanismes basés 
sur l’effet de l’hydrogène seront discutés  plus en détail. 
 
2.6.1. Mécanismes en relation avec les propriétés mécaniques de l’alliage 
2.6.1.1. Fluage et glissement intergranulaire 
Was [Was96] a proposé un mécanisme de fluage accru par l’environnement, en montrant l’effet 
aggravant du milieu primaire sur les propriétés de fluage d’un alliage 600 très pur à bas carbone. 
Cependant, ces observations n’ont jamais pu être mises en évidence sur des alliages de pureté 
industrielle.  
D’autres modèles basés sur la composante de glissement intergranulaire associée au fluage ont 
été proposés, notamment par Kergaravat pour qui le glissement de joints de grains favorablement 
orientés produit de fortes contraintes au niveaux de joints triples, conduisant à une décohésion à 
ce niveau. Lorsque le KICSC est atteint, la fissure se propage le long d’un des joints de grains en 
avant de  la fissure [Kergaravat96]. Cependant, cet auteur ne précise pas comment, après cette 
étape, la fissure continue à se propager, compte tenu du fait de l’orientation quelconque des joints 
de grains suivants, qui pourront glisser plutôt que de se fissurer.  
Mithieux a élaboré un modèle permettant de décrire le glissement intergranulaire selon un 
paramètre de viscosité du joint de grains.  Cette viscosité est une fonction croissante du taux de 
recouvrement de carbures par exemple ; et la vitesse de fluage est une fonction décroissante  de 
la viscosité intergranulaire du matériau [Mithieux97]. Cependant, cette méthodologie, si elle rend 
bien compte de la vitesse de fissuration de plusieurs alliages à base nickel que l’auteur a étudiés, 
ne permet pas d’expliquer les différences en termes d’amorçage entre les alliages 600 et 690. 
De plus, il a été montré plus tôt que le glissement intergranulaire ne pouvait pas être moteur de la 
corrosion sous contrainte en milieu primaire.  
Un autre mécanisme basé sur le fluage, mais cette fois-ci basé sur la condensation de lacunes en 
microcavités le long des défauts (joints de grains, précipités…), a été proposé par Andrieu 
[Andrieu96]. Cette approche est basée sur l'analogie avec des phénomènes observés dans des 
environnements oxydants à haute température, dont la croissance cationique « injecte » des 
lacunes dans l’alliage sous-jacent. Dans le cas des alliages base nickel en milieu primaire, la 
couche d’oxyde est à croissance anionique : la corrosion généralisée ne produit pas de lacunes 
susceptibles d’êtres insérées dans le réseau de l’alliage. Cependant, les phénomènes de 
relâchement pourraient mener à la création de lacunes, bien qu’on puisse imaginer a priori  que les 
concentrations en lacunes générées soient plus faibles que dans le cas de la croissance 
cationique pure. Ce mécanisme peut donc être retenu dans cette version modifiée, et pour son 
principe le plus élémentaire (condensation de lacunes), puisqu’il répond aux observations de 
zones poreuses en avant du fond de fissures. 
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2.6.1.2. Énergie de faute d’empilement 
Plusieurs auteurs ont proposé qu’une variation de l’énergie de faute d’empilement soit responsable 
de la fragilisation de l’alliage 600 ou des différences de comportement entre les alliages 600 et 
690. Symons a proposé que la teneur en chrome dans les alliages à base nickel influence l’énergie 
de faute d’empilement, celle-ci étant plus élevée, selon l’auteur, pour des faibles teneurs en 
chrome. Cet auteur propose que cette différence rende l’alliage sensible à une action de 
l’hydrogène de type FPH [Symons97]. Cependant, elle ne permet pas d’expliquer les différences 
de comportement entre alliage 600 et 690 : en effet, en supposant que les alliages à plus haute 
teneur en chrome aient une énergie de faute d’empilement plus faible, ceci réduirait la part de 
glissement dévié, et augmenterait donc les phénomènes d’empilement de dislocations sur les 
joints de grains, ce qui aurait toutes les raisons de le fragiliser. Or l’alliage 690 est plus résistant à 
la CSC que l’alliage 600. On en déduit donc que l’énergie de faute d’empilement ne permet pas de 
décrire la sensibilité à la CSC en milieu primaire.  
Pourtant, l’effet de l’énergie de faute d’empilement pourrait jouer sur la propension d’une fissure à 
relaxer ses contraintes en émettant une dislocation. En effet, une énergie de faute d’empilement 
élevée rend plus couteuse en énergie l’émission d’une dislocation parfaite dans un cristal idéal. De 
récents travaux de modélisation ont mis en évidence ce phénomène dans le nickel pur en faisant 
varier l’énergie de faute d’empilement par ajustement du potentiel interatomique utilisé 
[Terentyev12].  
Pour finir, plusieurs mécanismes liés à l’endommagement au cours de la déformation plastique, 
dépendants de l’énergie de faute d’empilement sont en compétition (on pense, pour les aciers 
austénitiques, à la formation de martensite e ou a), à des domaines de températures différents. 
Ainsi, l’effet de l’énergie de faute d’empilement peut être différent à température ambiante 
(expériences de Symons) et à la température du milieu primaire. L’ajout des variations liées à la 
composition chimique rend certainement le système plus complexe encore pour pouvoir proposer 
une analyse basée sur l’énergie de faute d’empilement seule. 
Cependant l'influence des contraintes mécaniques joue un rôle très important dans de nombreux 
autres mécanismes. On peut penser en particulier aux mécanismes mettant en jeu des cycles de 
dépassivation de la surface de l'alliage sous l'effet d'une déformation suivie d'une repassivation. 
2.6.2. Mécanismes liés aux propriétés du film d’oxyde 
2.6.2.1. Dissolution localisée ou anodique 
Ce modèle a été développé intensivement par Ford dans les années 80. Selon ce mécanisme, la 
fissure se propage de manière périodique, selon les étapes suivantes : rupture du film, dissolution 
du métal mis à nu, ce qui constitue l’étape d’avancée de la fissure, puis repassivation. La vitesse 
d’avancée de la fissure dépend alors de la quantité de métal dissoute à chaque cassure du film 
d’oxyde [Ford90]. Si ce modèle a l’avantage de proposer une quantification de la vitesse de 
fissuration, il ne peut en revanche pas expliquer les différences de comportement entre alliage 600 
et 690, compte tenu de la mince différence de propriétés du film d’oxyde passif mise en évidence 
plus tôt (§1.3.1.). De plus, il ne permet pas d’expliquer la morphologie particulière rencontrée dans 
le cas de faciès pseudo-intergranulaires, puisque la dissolution doit émousser la pointe de fissure. 
Enfin, une propagation par dissolution du métal ne semble pas compatible avec l’aggravation de la 
fissuration en présence d’hydrogène. 
2.6.2.2. Modèle de clivage induit par rupture du film 
Un mécanisme expliquant la propagation des fissures  par le modèle du clivage induit par rupture 
du film a été proposé. Selon ce mécanisme, un film d’oxyde, fragile, est présent sur les lèvres et 
en fond de fissure. Soumis à contrainte, le film se rompt par clivage avec une vitesse suffisamment 
élevée pour que la fissure se propage dans le métal sous-jacent, ductile, avant de s’arrêter. Le 
milieu interagit alors à nouveau avec le métal pour reformer un film d’oxyde. Puis l’oxyde se rompt 
à nouveau et la fissure avance. Et  ainsi de suite, par à-coups, la fissure avance et conduit à la 
ruine du matériau [Cassagne90]. Ce mécanisme paraît être un bon candidat, avec cependant 
quelques réserves, car il semble que les énergies stockées avant rupture devraient être 
considérables pour expliquer une propagation de l’ordre de 100 nm dans l’alliage par clivage.  
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2.6.3. Mécanismes basés sur une action de l’oxygène 
Le mécanisme d’oxydation interne a été initialement proposé par Scott [Scott93, Scott99], puis a 
été repris et amélioré par Combrade et Panter [Panter02]. Il se base sur la transposition au milieu 
primaire des mécanismes d’oxydation dans l’air à haute température. La diffusion de l’oxygène 
issue de la dissociation de l’eau, le long des joints de grains, mènerait à la fragilisation du joint par 
oxydation sélective de certaines espèces, comme le chrome (pour former du Cr2O3, comme repris 
dans le modèle de Laghoutaris) ou le carbone (pour former des bulles de CO/CO2). Dans ce 
dernier cas, il est à noter que l’analyse morphologique montrant des coalescences entre les 
porosités présentes dans le métal mettent en évidence leur forme de « tunnel », et non de cavités 
circulaires, qui seraient les plus stables physiquement et n’ont pas été observées. Par ailleurs, ce 
mécanisme ne permet pas d’expliquer la plus grande sensibilité à la CSC des alliages bas 
carbone, qui devraient être moins sensibles selon ce mécanisme. Une autre possibilité est la 
fragilisation par absorption de l’oxygène sur les parois du métal dans les joints de grains. Mais il 
semble étonnant que des concentrations en oxygène insuffisantes pour former un oxyde puissent 
se montrer autant fragilisantes.  
De plus, en milieu primaire nominal, c’est à dire désaéré et hydrogéné, l’oxygène ne peut provenir 
que de la réaction de corrosion. Foct a montré qu’un chargement cathodique associé à une 
déformation plastique dynamique augmentait la vitesse de propagation mais non d’amorçage des 
fissures. Celui-ci en conclue que le mécanisme d’oxydation interne est donc possible pour 
l’amorçage, puisque lorsque le potentiel libre ou imposé est en dessous du potentiel Ni/NiO, 
l’oxydation interne est possible [Foct99]. Mais cette conclusion semble contradictoire puisque 
d’une part cet auteur a montré un abaissement des courants de passivation avec la présence 
d’hydrogène dissous, et que d’autre part ce mécanisme prévoit une augmentation conjointe des 
vitesses d’amorçage et de propagation.  
Enfin, l’étape limitante pour ce mécanisme, quel que soit son mode de fragilisation du joint, est la 
diffusion de l’oxygène. Ceci impliquerait une vitesse de croissance des fissures diminuant avec 
l’avancement (et le temps), en tout cas tant que celles-ci demeurent fermées. Cette dépendance 
en temps n’a pas l’air d’être observée expérimentalement. 
Finalement, l’oxydation interne semble être plus un processus qu’un mécanisme de CSC à part 
entière. 
2.6.4. Mécanismes de fissuration assistée par l’hydrogène 
2.6.4.1. Mécanismes empruntés à la FPH 
Plusieurs mécanismes ont été proposés pour expliquer l’effet fragilisant de l'hydrogène par un 
mécanisme de type FPH classique. Par mi ceux-ci, on pourra retenir la proposition de Troiano 
[Troiano60], qui s’applique dans toutes les situations : accumulation de l’hydrogène dans les zones 
de forte triaxialité (typiquement, autour de la pointe de fissure), et diminution des liaisons métal-
métal permettant la propagation de la fissure pour des contraintes plus faibles. 
2.6.4.2. Mécanismes basés sur les interactions hydrogène – plasticité  
Ces mécanismes sont prometteurs, puisqu’ils prennent en compte les spécificités 
cristallographiques via la plasticité, et l’importance de la présence de la plasticité pour observer la 
fissuration en présence d’hydrogène.  
Le modèle HELP de Birnbaum, basé sur les effets d’écrantage entre dislocations par l’hydrogène 
peut expliquer la baisse des propriétés mécaniques de l’alliage 600 en milieu primaire suite à 
l’absorption d’hydrogène en pointe de fissure. En effet, l’écrantage permet les empilements plus 
importants de dislocations sur les joints de grains (observés en MET et présentés plus tôt), ce qui 
pourrait amener à la coalescence de ces dislocations conduisant à l’apparition d’une microfissure 
selon le mécanisme repris par Kergaravat (§2.6.1.1.). Cet effet d’écrantage peut aussi expliquer la 
vitesse de déplacement apparente des dislocations plus élevée en présence d’hydrogène (Cf. 
§2.3). Cependant, comme cela a été discuté plus tôt, ce mécanisme nécessite des teneurs en 
hydrogène réticulaire importantes.  
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Le modèle baptisé Corrosion Enhanced Localized Plasticity (CEPM) proposé par Magnin, reprend 
une partie des idées du modèle de Birnbaum. Ce mécanisme, proposant un effet de l’interaction 
déformation-corrosion sur la fissuration, a d’abord été développé pour expliquer la fissuration 
transgranulaire des aciers austénitiques. Par la suite, l’auteur a étendu sa théorie à la CSC des 
alliages base nickel en milieu primaire [Magnin96]. 
Selon ce modèle, la propagation s’effectue en six étapes : 
- en premier lieu, la déformation plastique provoque l’émergence de plans de glissement au 
niveau du fond de fissure, et la rupture locale du film passif. La dissolution se localise sur 
les plans émergeants mis à nu, et la réaction de corrosion permet l’absorption d’hydrogène 
à la pointe de fissure ; 
- des lacunes résultant de la dissolution, et l’hydrogène absorbé conduisent à un 
adoucissement localisé du matériau par  écrantage des dislocations (modèle HELP) et 
permet l’émission de nouvelles dislocations ; 
- ces dislocations vont s’empiler sur des obstacles (interface zone plastique/alliage non 
déformé), et augmentent la contrainte à l’aplomb de la zone plastique ; 
- si l’obstacle est suffisamment fort, la valeur du KIC local peut être atteinte, et une amorce de 
fissure est crée sur l’obstacle par le mécanisme de Stroh ; 
- la rupture intervient alors le long des plans de glissement {111} dont l’énergie de cohésion 
a été diminuée par l’hydrogène absorbé ; et de nouvelles dislocations sont émises dans le 
plan {111} symétrique, ce qui fait se déplacer l’obstacle d’un incrément en profondeur ; 
- ce  processus se répète sur le plan symétrique {111} ce qui explique des changements 
réguliers de direction de fissuration (faciès pseudo-intergranulaire). 
L’initiation peut s’effectuer du fait de la présence d’une zone écrouie en surface ou de précipités 
accommodant mal les déformations. Bien qu’il soit très aboutit, propose des effets synergiques de 
la corrosion et de la déformation, et rende compte des faciès de rupture pseudo-intergranulaires, 
on peut émettre quelques réserves concernant ce mécanisme. En effet, le blocage d’un 
empilement de dislocations sur une interface zone écrouie/zone non écrouie suffisamment 
important pour atteindre le KIC paraît peu probable : comment expliquer le blocage des dislocations 
sur cette interface, lorsque les dislocations sortent de la zone la plus durcie ? De plus, celui-ci 
semble mal prédire l’arrêt d’une fissure amorcée le long d’un plan {111} en présence d’hydrogène 
absorbé sur les bandes de déformation, puisque l’hydrogène doit se trouver à l’extérieur de la zone 
écrouie, dans le gradient de contraintes entre l’interface virtuelle entre la zone écrouie et le métal 
non affecté par la déformation. Toutefois, on peut retenir l’idée d’une fragilisation préférentielle des 
plans de glissement par l’hydrogène absorbé. 
 
Un autre effet, lié aux interactions hydrogène /  dislocations, peut aboutir à une surconcentration 
importante de l’hydrogène aux joints de grains : ce mécanisme alternatif se base sur la possibilité 
d’un transport d’hydrogène associé au mouvement des dislocations. 
Chêne a effectué des essais de traction sur des éprouvettes en alliage 600 chargées en 
hydrogène, et a mis en évidence une dépendance de la perte de ductilité associée, en 
température, aboutissant à une courbe de perte de ductilité « en cloche » (Figure I-21 (a)). 
De plus, la dépendance de l’indice de perte de ductilité avec la vitesse de déformation indique qu’il 
existe, pour une température donnée, une vitesse de déformation critique pour laquelle la 
fragilisation macroscopique intervient (Figure I-21(b)). Ces observations sont expliquées par le fait 
qu’il est nécessaire que les vitesses de déplacement de l’hydrogène et des dislocations soient 
compatibles pour que les dislocations puissent l’entrainer : à basse température, l’hydrogène ne 
peut pas migrer, tandis qu’à haute température, l’hydrogène accumulé par l’empilement des 
dislocations l’ayant transporté peut rapidement se dissiper par diffusion.  
 



















































Vitesse de déformation [s-1]  
(a)  (b) 
Figure I-21 : Évolution de l’indice de perte de ductilité If avec la température, et pour différentes 
vitesses de déformation macroscopiques, d’après [Chêne04]. 
Par ailleurs, la perte d’hydrogène observée lors d’une déformation plastique, et enfin, un effet 
réversible de la présence d’hydrogène lorsque celui-ci peut diffuser hors du matériau, suite à une 
interruption de l’essai de traction [Chêne04], ou par recuit haute température [Blanchard60], sont 
autant de preuves expérimentales supplémentaires, d’un phénomène de transport de l’hydrogène 
par les dislocations mobiles.  
L’empilement de dislocations ayant trainé une atmosphère d’hydrogène, sur les joints de grains, 
créée un transitoire de (sur)concentration en hydrogène localement très élevé (on observe une 
fragilisation par l’hydrogène jusqu’à 200°C !), et favorise l’amorçage de fissures aux joints de 
grains [Chêne04]. 
Cependant, pour remplir ces conditions de transport par des défauts mobiles et de 
surconcentration locale, à la température du milieu primaire, une certaine propension des défauts 
mobiles à piéger l'hydrogène à la température considérée, pilotée par le taux de recouvrement ou 
de remplissage de ces pièges, est nécessaire.  
On revient donc ici à la nécessité soit, d’énergies d’interactions (de piégeage) de l’hydrogène sur 
les défauts mobiles importantes (on propose classiquement des valeurs autour de 15 à 20 kJ/mol ; 
les effets d’alliage influençant plus ou moins cette valeur : le chrome et le nickel l’augmentent, 
tandis que le silicium la diminue fortement [Miodownik73]), soit d’une activité d’hydrogène 
importante au sein du matériau, inévitablement liée à une activité élevée à l’interface matériau/ 
milieu. 
Une fois l’hydrogène concentré dans un empilement de dislocations, celui-ci peut avoir un effet 
décohésif selon les mécanismes décrits plus tôt. Pour des températures allant jusqu’à 200°C, les 
travaux de Chêne montrent que la surconcentration transitoire d’hydrogène suffit à amorcer une 
fissuration intergranulaire, et ce malgré la faible solubilité de l’hydrogène dans les alliages 
austénitiques. Ceci s’explique en partie par le volume molaire important de l’hydrogène, et par les 
très fortes interactions élastiques répulsives entre atomes d’hydrogène forcés à devenir proches 
voisins, interaction qui pourrait mettre en œuvre des énergies de l’ordre de 60 kJ/mol 
[Miodownik73].  
Pour des températures basses ou des énergies de liaison hydrogène-dislocations de l’ordre de 15 
à 20 kJ/mol, la déformation plastique, nécessaire précurseur pour la fissuration, aboutit à la rupture 
fragile du matériau. Pour des températures plus hautes, et en particulier celles correspondant au 
milieu primaire, l’énergie de liaison hydrogène / dislocation ne semble pas suffire pour permettre 
un piégeage de l’hydrogène sur les dislocations permettant son transport. Par contre, un drainage 
de l’hydrogène par les lacunes [Chêne04], elles-mêmes transportées dans les champs de 
contraintes des dislocations pourrait permettre le transport de l’hydrogène vers des empilements 
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de dislocations, aux joints de grains. Cependant, la densité de sites de piégeage disponibles 
associée devrait être beaucoup plus faible, et reste difficile à évaluer à partir des données 
disponibles dans la littérature. 
 
2.7. Conclusions 
À l’issue de cette revue bibliographique, on pourra surtout retenir, que la CSC est un problème 
de corrosion localisée dans des zones sensibilisées (plus faible teneur en chrome) dans lequel 
les contraintes mécaniques assistent la progression de la fissure.  
Ce phénomène complexe met en jeu des mécanismes physico-chimiques et mécaniques à la 
fois en compétition et nécessaires les uns aux autres pour pouvoir être effectifs. Busby a très 
bien illustré ce point dans ses récents travaux concernant la fissuration par CSC assistée par 
l’irradiation (IASCC) d’aciers austénitiques. Celui-ci, par l’intermédiaire de recuits à différentes 
températures a pu découpler l’effet de ségrégation du durcissement structural associé aux 
défauts d’irradiation. Il montre que la sensibilité à l’IASCC décroît rapidement lorsque les défauts 
d’irradiation (boucles de dislocations) sont recuits, mais que cette décroissance de sensibilité 
varie plus vite que la vitesse de recuit de ces défauts. Ainsi, la ségrégation ou le durcissement 
ne sont pas suffisants à eux seuls pour expliquer ces phénomènes, et agissent en synergie 
[Busby02]. 
Les principaux modèles de CSC ont été présentés et critiqués. Aucun de ces modèles ne 
semble soit applicable en intégralité, soit suffisant pour prendre en compte tous les effets 
observés expérimentalement. Probablement, une certaine « séparation » des effets (c’est à dire, 
soit plutôt liés à la mécanique ou soit liés au matériau) en est probablement la cause (sauf peut-
être pour le mécanisme CEPM).  
On pourra retenir les idées suivantes, qui semblent pertinentes, empruntées à ces mécanismes : 
- l’oxydation interne, comme processus participant à une fragilisation du joint de grains 
(Laghoutaris) ;  
- le modèle de clivage induit par rupture du film (Cassagne) qui peut servir d’amorce à un 
pas de fissuration de l’ordre de 100nm ; 
- l’importance de la plasticité (dislocations), en particulier en vue d’une interaction avec 
l’hydrogène : adoucissement local de Birnbaum ; 
- également, le  transport et l’accumulation de l’hydrogène par les dislocations mobiles 
démontré par Chêne ; 
- le rôle des lacunes mais selon un mécanisme différent de celui proposé par Andrieu, et 
possiblement à mettre en relation avec le point précédent ; 
- les aspects cristallographiques du CEPM de Magnin ; 
L’hydrogène peut jouer un rôle dans nombre des modèles proposés par une action directe ou 
synergique, en assistant d’autres phénomènes, et menant à la sensibilisation de l’alliage.  
Des interactions hydrogène / dislocations et hydrogène / lacunes fortes ressortent ici comme un 
critère quasi-indispensable pour permettre à l’hydrogène d’avoir un effet fragilisant local, 
transitoire et important malgré les faibles teneurs en hydrogène « en volume » et à l’activité 
hydrogène attendues en milieu primaire.  
 
Ces constats orientent donc ces travaux de recherche vers la mise en évidence et la 
caractérisation de telles interactions, en termes énergétiques, cinétiques, et l’évaluation de leur 
importance dans le cadre d’une exposition des alliages base nickel en milieu primaire. 
 
 


















CHAPITRE 2 :  MATÉRIAUX 
 
 
« Si tu ne crains pas Dieu,  





L’alliage 690 a principalement été étudié dans le cadre de ces travaux. La coulée RD386, 
fournie par la société Imphy, a été utilisée. Cet alliage, quasiment insensible à la corrosion 
sous contrainte, contient environ 30% massique de chrome. L’alliage 600, moins riche en 
chrome (environ 16% poids), a été également étudié, sous forme de matériau modèle (§ 
1.3.). En complément, du nickel pur, fourni par la société Goodfellow, sous la forme d’une 
plaque laminée, a été utilisé comme référence pour certaines techniques. Ces trois 
matériaux ont ensuite été déclinés en différentes microstructures par le truchement de 
traitement thermiques et mécaniques choisis. 
La composition de ces matériaux est donnée dans le Tableau II-1 ci-dessous.  
 
Élément C Mn Si S Ni Cr Cu Co Fe P Ti Mo Al 
A690 RD 
386 
0,018 0,31 0,27 <0,0005 59,31 29,20 <0,002 0,014 9,94 0,007 0,27 _ 0,13 
Ni Good-
fellow  
0.0010 - 0.0009 0.0022 99,9999 - - - 0.0008 - - 0.0002 0.0007 
Tableau II-1 : Composition élémentaire (en pourcentage massique) des matériaux de base 
utilisés dans cette étude 
À partir des matériaux décrits ci-dessus, et ce afin d’étudier les interactions entre l’hydrogène 
et les différents défauts microstructuraux, des matériaux de microstructures contrôlées ont 
été élaborés. Dans un premier temps, la variation de la précipitation et de la taille de grains, 
via  des traitements thermiques adéquats, a été entreprise. 
Leur caractérisation a été effectuée grâce à des observations en microscopie optique (MO, 
appareil Leica DMRXA), pour l’évaluation de la taille de grains.  La microscopie électronique 
à balayage à effet de champ (MEB-FEG Zeiss de type Ultra 55), en électrons secondaires a 
été utilisée pour les observations à très petite échelle et pour l’analyse de la nature chimique 
des précipités, après un polissage fin sur feutre dur des alliages et une finition au gel de 
silice type OPS, possédant un pH légèrement basique permettant une révélation de la 
microstructure.  
1.1. Déclinaisons de l’alliage A690 
Partant de l’alliage brut de livraison, deux microstructures distinctes ont été produites. 
1.1.1. A690 As Received (A690AR) 
Il s’agit du matériau brut de livraison, c’est à dire le matériau tel qu’utilisé pour la conception 
de pièces massives en alliage 690 dans les générateurs de vapeurs des réacteurs de type 
REP. Cet alliage a subi un traitement thermique de cinq heures à 700°C avant livraison.  
L’observation de la microstructure met en évidence une précipitation intragranulaire 
homogène de carbures ou de carbonitrures de  titane, très géométriques (Figure II-1(a)), de 
taille variant de 1 µm à 10 µm de longueur. Les grains, de 30 µm de grandeur caractéristique 
en moyenne, sont équiaxes. Un très léger enrichissement intergranulaire en chrome (Figure 
II-1(b)), sur une largeur de 100 nm autour du joint de grains, est également observé. Il ne 
s’agit cependant pas de précipités de carbures de chrome, le carbone étant très peu présent 
dans ces zones, d’après les analyses EDX effectuées (non montrées). 
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(a)       (b) 
Figure II-1 : Observation au MEB-FEG, en électrons secondaires à 20 kV, d’une éprouvette 
d’A690 As Received (a) vue d’ensemble, (b) précipitation inter- et intra-granulaire (détecteur 
dans la colonne).  
1.1.2. A690 Recristallisé (A690R) 
Il s’agit de l’état de référence « sans défauts » (microstructuraux et cristallographiques) pour 
notre étude sur l’alliage 690. Après prélèvement des éprouvettes dans le bloc A690AR et un 
nettoyage à l’éthanol, un polissage mécanique grossier (papier SiC, grade 800) a été 
effectué afin de débarrasser la surface des résidus d’usinage graisses et traces de métaux 
par exemple.  
Puis, les éprouvettes ont subi un traitement thermique de recristallisation et de remise en 
solution des carbures, de 24 heures à 1050°C sous 1.8 bar d’argon 6.0 (>99,9999% volume), 
dans un four tubulaire doté d’un getter sous forme de copeaux de zirconium permettant de 
limiter l’oxydation des échantillons. Le refroidissement, sous vide, mais hors du four, à 
environ -250°C/heure, et beaucoup plus lent qu’une trempe, permet un retour à la 
concentration d’équilibre en lacunes à la température ambiante. Par ailleurs, le transitoire de 
température dans la zone de revenu de précipitation des carbures, très court, ne permet pas 
leur germination ou leur croissance, comme le confirment les observations MEB.  
            
(a)       (b) 
Figure II-2 : Observation en MO d’une éprouvette d’A690R : (a) après recuit (les joints de grains 
sont gravés thermiquement et apparaissent en traits plus larges) ; et (b) au  MEB-FEG, à 5 kV, 
en électrons secondaires, après polissage fin. 
À l’issue de ce traitement, la taille de grains, évaluée à l’aide d’observations réalisées en 
microscopie optique, est de 75 µm en moyenne. La microstructure, est cependant plus 
texturée, avec l’apparition de bandes de grains plus petits (~40 µm), probable vestige d’un 
laminage de l’alliage avant livraison. La présence de nombreuses macles est également à 
noter (Figure II-2(a)). La densités de précipités, plus faible, bien que le traitement n’ait pas 
atteint  son paroxysme, comme en atteste la Figure II-2(b), laisse cependant entrevoir un 
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enrichissement intergranulaire en chrome plus prononcé que sur l’état As Received (il ne 
s’agit encore une fois, pas de précipitation, car les analyses EDX ont démontré une très 
faible concentration en carbone dans ces zones). La plupart des précipités subsistant après 
traitement thermique sont des carbonitrures de titane. 
1.2. Nickel pur Goodfellow recristallisé (Ni-R) 
Afin d’obtenir un nickel pur servant de référence « sans défauts », des échantillons prélevés 
dans la plaque laminée ont subi le traitement thermique décrit précédemment (§1.1.2). La 
microstructure obtenue a été observée en microscopie optique (Figure II-7). 
Après recristallisation, la taille de grains moyenne est d’environ 210 µm, avec une dispersion 
en taille relativement importante, présentant des grains de grande taille de longueur 
caractéristique pouvant aller jusqu’au millimètre. 
 
Figure II-3 : Observation en MO d’une éprouvette de nickel recristallisé, après traitement 
thermique permettant de mettre en évidence les joints de grains. 
1.3. Matériau modèle : Monocristal d’alliage base nickel proche de l’alliage 600 
L’intérêt principal de ce matériau est de pouvoir procéder à une analyse dans un seul grain 
lorsque la technique d’analyse est locale. En particulier, pour le SIMS (Spectrométrie de 
Masse d’Ions Secondaires, Cf. Chapitre 3), il s’avère important de ne travailler que sur un 
seul grain car une orientation cristalline différente induit, à cause du rendement d’abrasion 
différent, une dégradation de la résolution en profondeur lorsque l’on analyse des profils de 
concentration d’éléments en profondeur. Pour cette raison, les monocristaux ou les 
polycristaux à très gros grains, sont parfois préférés, afin de pouvoir effectuer plusieurs 
analyses (évaluation de la représentativité du résultat) dans un même grain. 
Un barreau monocristallin, d’axe de croissance <111> et de composition proche de l’alliage 
600, de composition Ni-16,9%Cr-5,7%Fe (en pourcentage massique), également élaboré par 
l’École Nationale Supérieure des Mines de Saint-Etienne a aussi été utilisé dans cette étude. 
Des tranches d’environ 1.5 mm d’épaisseur ont été prélevées à l’aide d’une 
microtronçonneuse à lame diamantée. Aucune précipitation significative n’est à dénoter dans 
cet alliage de haute pureté. 
1.4. Mise en forme et préparation de surface 
La géométrie des éprouvettes utilisées est fortement variable en fonction du type d’essai 
auquel elles seront soumises, et des contraintes liées au matériau approvisionné, dans le 
cas des monocristaux notamment. Pour cette raison, et du fait de la multiplicité des essais 
réalisés au cours de ce travail, la géométrie des éprouvettes sera précisée si besoin au fil du 
manuscrit. Cependant, leur point commun est, la plupart du temps, un prélèvement dans la 
masse par électroérosion, puis un polissage mécanique au papier SiC depuis le grade 800 
jusqu’au grade 4000, sous eau courante. Une finition à la pâte diamantée de granulométrie 
3µm, sous eau désionisée, est ensuite réalisée ; une finition supplémentaire à la pâte 
diamantée 1 µm, ¼ µm, puis 1/10 µm est  appliquée aux éprouvettes ne subissant pas de 
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traitement d’électropolissage. 
L’électropolissage consiste à effectuer une dissolution anodique contrôlée par transport de 
matière depuis la pièce métallique à traiter vers la solution d’électropolissage, localisée sur 
les aspérités de surface. Ce procédé permet ainsi, dans l’idéal, d’une part de supprimer la 
couche d’écrouissage introduite lors du polissage mécanique, et d’autre part, de diminuer la 
rugosité de surface de l’échantillon. L’électropolissage s’est donc avéré d’une importance 
capitale pour l’élaboration d’éprouvettes de référence dépourvues de défauts, en particulier 
puisque la plupart des techniques utilisées dans ces travaux se montrent extrêmement 
sensibles aux modifications en proche surface.  
Ce traitement consiste à immerger l’échantillon à électropolir dans une solution agressive, le 
plus souvent constituée d’un mélange de solvant et d’acide concentré, et à polariser 
l’échantillon anodiquement afin d’en oxyder les atomes de surface.  
Pour les alliages à base de nickel utilisés ici, la solution utilisée est un mélange composé à 
90% d’éther monobutylique et à 10% d’acide perchlorique. Le mélange est maintenu à une 
température de 0°C afin d’en augmenter la viscosité et de maintenir la solution à une 
température bien inférieure à son point d’autoinflammation (45°C). Une agitation de la 
solution (ou un système à électrode tournante) permet une abrasion régulière et un 
renouvellement de la couche visqueuse. Une double contre-électrode constituée de 
plaquettes d’alliage 600 a été utilisée pour électropolir de manière la plus homogène 
possible, et de façon simultanée les deux faces des éprouvettes planes utilisées. 
Ce traitement de surface est particulièrement aisé de mise en œuvre sur des matériaux 
homogènes dépourvus de précipités. En présence de précipités, la localisation du courant 
autour des précipités amène souvent à la formation de singularités similaires à des piqûres, 































CHAPITRE 3 : MÉCANISME D’ABSORPTION DE L’HYDROGÈNE  
DANS LES ALLIAGES À BASE NICKEL  




« Rien n’oxyde le soufre,  
sauf l’escargot de Bourgogne ». 
 [Anne-Marie Huntz] 
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 Ce chapitre s’intéresse à l’absorption d’hydrogène par les alliages à base nickel lors de leur 
exposition au milieu primaire des réacteurs à eau pressurisée. En effet, comme il l’a été mentionné 
dans la revue bibliographique du Chapitre 1, de l’hydrogène est absorbé par l’alliage au cours de 
son exposition au milieu primaire des REP. Cependant, la source de cet hydrogène n’est pas bien 
définie : celui-ci peut provenir soit de la surpression d’hydrogène, soit être associé à la réaction de 
corrosion.   
L’objectif de ce chapitre est double : d’une part, il s’agira de déterminer la source principale 
d’hydrogène absorbé lors de l’exposition de l’alliage en milieu primaire des REP, et d’autre part, 
d’apporter des éléments de compréhension quant au mécanisme en jeu, avec un intérêt particulier 
pour la nature du défaut responsable du transport de l’hydrogène dans l’oxyde. 
Tout d’abord, une brève revue bibliographique sur les principales expériences ayant visé à 
répondre à ces questions sera présentée et commentée, qui soulèvera l’importance de nouvelles 
expériences dédiées. Puis, les méthodes expérimentales seront détaillées. Les résultats seront 
exposés et discutés et enfin, les conclusions de cette série d’expériences seront présentées. 
1. ÉTAT DE L’ART  
1.1. Structure et défauts des oxydes métalliques 
Avant de discuter des mécanismes d’absorption de l’hydrogène, associés ou non à l’édification de 
la couche d’oxyde, quelques rappels sur les mécanismes de croissance des oxydes classiquement 
rencontrés s’avèrent nécessaires. Or, on ne saurait traiter des mécanismes de croissance des 
couches d’oxydes sans introduire les notions particulières, et les notations associées, de défauts 
responsables de la croissance. Ce paragraphe se limitera à la croissance d’oxydes non poreux ; 
les oxydes poreux étant basés, en plus des défauts qui seront exposés ci-dessous, sur la 
présence de défauts tridimentionnels (amas de défauts ponctuels, fissures par exemple) 
[Sarrazin00]. Cette sous-section s’intéressera donc premièrement aux défauts responsables de la 
croissance des oxydes (en corrosion sèche), puis aux défauts hydrogénés associés à un milieu 
contenant de l’hydrogène gazeux ou de la vapeur d’eau ; enfin, les études expérimentales traitant 
du transport de l’hydrogène dans les oxydes seront exposées.  
Les défauts responsables de la croissance dans les oxydes compacts sont : 
- les défauts ponctuels, qui feront l’objet d’un développement dans ce paragraphe, et dont la 
fraction molaire est au maximum de 10-3 à 10-2 (sinon, il y a formation d’amas de défauts 
ponctuels), 
- les irrégularités du réseau caractérisées par des changements de périodicité du cristal 
dans des directions discrètes (dislocations), 
- les limites entre grains d’orientation différente. Ces deux derniers défauts constituant le 
plus souvent des courts-circuits de diffusion pour la croissance de l’oxyde. 
Un oxyde métallique (MO) est un solide ionique dont la structure cristalline résulte de l’imbrication 
de deux sous-réseaux, le sous-réseau anionique, où se trouvent les ions oxygène (O), et le sous-
réseau cationique, où se trouvent les ions métalliques (M). 
1.1.1. Notations de Kröger-Vink pour les éléments de structure dans les oxydes 
La notation de Kröger-Vink [Kröger56] est une convention d’écriture qui permet de distinguer : 
- l’élément chimique suivi (pour un oxyde MO, les espèces O et M, ou bien des atomes 
étrangers Me (cations) ou X (anions)), 
- le sous-réseau mis en jeu, c’est à dire le sous-réseau normal, indiqué par les indices O 
pour le sous-réseau anionique et par le symbole du cation, M ; ou interstitiel, indiqué par 
l’indice i,  
- la charge portée par l’élément : dans ce cas, on note par convention la charge effective de 
l’élément, c’est à dire la différence entre la charge réelle du site et sa charge normale, dans 
le cas du réseau parfait. Dans la notation de Kröger-Vink, les charges négatives sont notée 
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en exposant, par des apostrophes ( ‘ ), les charges neutres par des croix (X), et les charges 
positives par des points (°). 
Le Tableau III-1 regroupe les éléments de structure que l’on peut trouver dans un oxyde MO (sans 
leurs charges possibles) ; enfin, la Figure III-1 résume les éléments de structure et les charges 
associées aux défauts communément rencontrés pour un oxyde métallique bivalent, avec la 
présence d’une impureté métallique Me trivalente et d’une impureté anionique de valence 


































M présent sur un site normal : MM 
O présent sur un site normal : OO 
Défauts 
intrinsèques 
M absent de son site normal : VM 
O absent de son site normal : VO 
Défauts 
extrinsèques 
Me présent sur un site normal : MeM 






































M présent sur un site interstitiel : Mi 
O présent sur un site interstitiel : Oi 
Défauts 
extrinsèques 
Me présent sur un site interstitiel : Mei 
X présent sur un site interstitiel : Xi 
Tableau III-1: Éléments de structure dans les oxydes, d’après [Sarrazin00]. 
 
Figure III-1: Éléments de structure dans un oxyde MO réel et notations de Kröger-Vink associées 
(détails donnés dans le texte), d’après [Sarrazin00].  
1.1.2. Défauts électroniques et conductivité 
Enfin, les défauts électroniques de l’oxyde peuvent être assimilés à des défauts de structure. Par 
convention, et en suivant les notations de Kröger-Vink, on représente le défaut électronique de 
charge négative par e’, et le défaut électronique de charge positive h°. 
Dans le cas où la conductivité de l’oxyde est associée  un modèle à saut d’électrons, c’est à dire, 
que les électrons sont localisés sur les sites et sautent de proche en proche, entre niveaux 
d’énergie localisée, le défaut e’ correspond à la localisation d’un électron sur un élément normal du 
sous-réseau cationique (MM’). Le défaut h° correspond, à l’opposé, à la perte d’un électron d’un 
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élément normal du sous-réseau cationique (MM°). 
Ainsi, on peut relier la charge portée par les défauts de structure et le type de semi-conduction de 
l’oxyde. Le Tableau III-2 donne le type de semi-conduction dans un oxyde, en fonction du type de 
défaut ionisé majoritaire, noté d, de charge effective z ’ (négative) ou z° (positive). 
Type de semi-
conduction 









Tableau III-2: Défauts chargés prédominants et type de semi-conduction associé [Sarrazin00]. 
Pour un semi-conducteur de type N, les défauts mis en jeu dans la croissance d’un oxyde MO 
peuvent donc être soit les cations en interstitiel Mi, soit les lacunes d’oxygène VO ; tandis que pour 
un type P ces défauts peuvent être les lacunes de métal VM ou les oxygènes en position 
interstitielle Oi (de toutes charges, généralement simple, double ou triple, mais y compris neutre ; 
dans le cas où ces derniers sont responsables de la croissance, il existe toujours des défauts 
ionisés assurant la conductivité). 
Enfin, pour un type de semi-conduction donné, le défaut mis en jeu diffère selon que la croissance 
est interne (anionique) ou externe (cationique). Les défauts les plus communément rencontrés 
pour chacun de ces cas sont schématisés Figure III-2. 
 
Figure III-2: Défauts de structure majoritaires responsables de la croissance pour les deux types de 
semi-conduction et mécanismes de croissance. 
1.1.3. Équilibres au sein de l’oxyde 
Sur la Figure III-2, un seul type de défaut chargé est représenté, celui responsable de la 
croissance de la couche. Cependant, les conditions d’électroneutralité imposent l’existence d’un 
défaut de compensation de charge pour contrebalancer les charges liées aux défauts 
responsables de la croissance. L’électroneutralité doit être respectée pour les charge normales, 
les charges réelles et les charges effectives (deux conditions entraînant la troisième). 
Généralement, les charges effectives positives sont compensées par des électrons e’, et les 
charges effectives négatives par des défauts h°. 
Par ailleurs, il doit y avoir conservation des espèces chimiques lors de l’écriture des réactions. 
Enfin, il convient de respecter la « sitoneutralité » du cristal (nécessaire à la conservation de sa 
structure) ; pour un oxyde MaOb, on a donc : =
Nombre de sites de M
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1.2. Source principale de l’hydrogène absorbé par l’alliage 600 exposé en milieu 
REP 
Les études de Rios, mentionnées dans le Chapitre 1 (Bibliographie), suggèrent que l’hydrogène 
absorbé provient majoritairement de la réaction de corrosion. Celui-ci effectue des dosages de 
l’hydrogène absorbé dans des éprouvettes de traction en alliage 600 sollicitées en milieu primaire 
hydrogéné. Rios observe que la quantité d’hydrogène absorbée dépend très peu de la surpression 
d’hydrogène gazeux, mais augmente avec la contrainte maximale appliquée et la déformation des 
éprouvettes de traction, pour celles ayant fissuré. Les têtes d’éprouvettes ainsi que les éprouvettes 
n’ayant pas fissuré contiennent une quantité très faible d’hydrogène, quasiment constante quelle 
que soit la contrainte maximale appliquée [Rios93]. L’hydrogène ne rentre au sein du matériau 
qu’après amorce de la fissuration : ces résultats suggèrent donc, que la source principale 
d’hydrogène est associée à la réaction de corrosion : l’hydrogène généré lors de la repassivation 
en fond de fissure est absorbé par l’alliage. Ce résultat suggère aussi une fonction importante de 
l’oxyde comme barrière à la pénétration d’hydrogène dans l’alliage. 
Morton a réalisé des essais de perméation in situ en milieu primaire, en autoclave à recirculation 
[Morton01]. Son dispositif expérimental (boucle) est très proche du dispositif utilisé pour certains 
essais de corrosion présentés dans ce chapitre (§2). Morton a cependant modifié ce dispositif, afin 
de faire passer à travers la paroi de l’autoclave l’éprouvette de perméation cylindrique. 
L’éprouvette de perméation consiste en un tube en alliage 600 fermé à l’extrémité plongée dans 
l’autoclave. L’autre côté du tube est relié à un capteur de pression, et à une pompe, isolée par une 
vanne, permettant de faire le vide dans l’intérieur de l’éprouvette afin d’en ôter l’hydrogène 
accumulé. Cette partie du dispositif est schématisée Figure III-3(a). L’essai de perméation à 
proprement parler est réalisé comme suit : le vide est fait à l’intérieur de l’éprouvette de 
perméation, puis la pompe est isolée de l’éprouvette, et l’on observe l’accumulation d’hydrogène 
dans le compartiment interne de l’éprouvette, jusqu’à une pression de 10 Torr, qui correspond à la 
gamme de mesure du capteur utilisé. Puis, on refait le vide, et on observe à nouveau la montée en 
pression. Morton procède ainsi, sur la même éprouvette, pour une pression de H2 imposée au 
milieu primaire donnée, puis change de pression, et recommence.  
 
Figure III-3: Détail du dispositif de perméation in situ en autoclave  en conditions renouvelées (a) ; 
schéma de la membrane en coupe transverse pour un très petit élément de surface (b). 
Cet auteur observe donc le régime stationnaire de perméation pour différentes pressions partielles 
d’hydrogène imposé au milieu primaire, et relève la dépendance du flux, dans le domaine linéaire 
de l’avancement, avec la pression partielle.  
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Morton rapporte le résultat suivant : il observe une dépendance du flux stationnaire avec la racine 
carrée de la pression partielle d’hydrogène. Toutefois, celui-ci rapporte une nuance à ce constat : 
ce résultat est valable pour des pressions partielles supérieures à une pression partielle en 
hydrogène d’environ 15kPa ; en dessous (dans le domaine de stabilité de NiO pour les conditions 
de température de l’étude citée), celui-ci rapporte que la pente mesurée passe par un maximum 
puis décroît avec le temps.  
Ces résultats vont à présent être discutés en regard de la théorie classique de la perméation.  
La membrane de perméation est schématisée Figure III-3(b), à l’échelle locale, à un endroit donné, 
où, pour un petit élément de surface, on peut considérer la membrane comme étant plane (les 
considérations qui suivent seront dérivées pour une membrane plane, cependant, il est possible 
d’évaluer des facteurs géométriques correctifs pour différents types de géométries de membrane, 
voir [Crank76]).  
Cette membrane est composée de deux couches : la couche d’oxyde passive, qui, à avancement 
important, ne varie presque plus en épaisseur, et l’alliage, dont l’épaisseur ne varie plus non plus. 
Cependant, pour une membrane fine, on peut considérer que la perméation est limitée par la 
diffusion dans l’oxyde ; cette hypothèse est d’ailleurs corroborée par les expériences de Rios 
montrant un effet barrière du film d’oxyde. La condition requise, est que la constante de temps 
caractéristique pour la diffusion, L²/D, où L est l’épaisseur de la couche, et D le coefficient de 
diffusion de l’hydrogène dans cette couche, soit très grande dans l’oxyde par rapport à l’alliage. 
Pour les dimensions d’éprouvette de perméation données par Morton dans son article, et une 
couche d’oxyde de 20 nm d’épaisseur, on a une condition : Doxyde/Dalliage < 6.10-10. Cet ordre de 
grandeur est respecté, d’après l’estimation du coefficient de diffusion de l’hydrogène présenté plus 
loin dans ce chapitre. La perméation s’effectue donc dans le cadre d’un régime pur de diffusion 
dans la couche d’oxyde. 
La concentration à la surface exposée au milieu peut être considérée comme constante, puisque 
la pression d’hydrogène est constamment réajustée dans la boucle à recirculation. Dans ce cas, le 
flux de perméation Jt à l’instant t, au travers d’une membrane d’épaisseur L, est contrôlé par les 
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, où x est la profondeur dans la membrane, et 
c(x,t) la concentration en hydrogène à la profondeur x et au temps t [Philibert91].  
Une solution approchée de l’équation du flux dans ces conditions, pour une surface unitaire est 
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, où cH est la concentration en hydrogène à l’état stationnaire. CH(x=0), la valeur sur la 
face d’entrée de la membrane (paroi externe, sur la Figure III-3(b)), est donnée par la loi de 
Sievert ; en confondant activité et concentration, on a [Nagumo05a]: 
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, où D °H  est la chaleur de mise en solution, et D °S  la 
composante entropique associée. Ainsi, lorsque le vide est fait à l’intérieur de l’éprouvette de 
perméation ( = =( ) 0Hc x L ), ¥J  est proportionnel à 2( )P H (Figure III-4). 
C’est ce qu’observe Morton, dans une gamme de pression partielle supérieure à ~15kPa, : ces 
résultats montrent que l’étape limitante pour la diffusion dans la membrane est la diffusion dans 
l’oxyde.   
 
















Figure III-4: Courbes de perméation théoriques pour une membrane d’épaisseur unitaire et une 
surface de perméation unitaire : courbes de flux pour différentes pression sur la face externe 
(données en légende sur le graphe [U.A]). 
Pour des pressions partielles en hydrogène inférieures à ~15 kPa, l’auteur rapporte que le flux 
stationnaire diminue avec le temps, et en conclue qu’il y a croissance du film d’oxyde dans ce 
domaine de pressions partielles, ce qui augmente l’épaisseur de la couche d’oxyde, et diminue le 
flux stationnaire atteignable, et donc le flux qu’il mesure en régime d’accumulation.  
Ce résultat rapporté par Morton est en fait attribuable à un artefact de mesure, lié à la méthode 
utilisée par celui-ci. En effet, 15 kPa de pression partielle correspondent quasiment aux 10 Torr de 
limite de mesure du capteur utilisé. Or, Morton effectue ses mesures en régime d’accumulation : 
lorsque la pression partielle d’hydrogène imposée dans le milieu est importante, l’accumulation 
jusque 10 Torr dans le transducteur est négligeable, tandis que lorsque la pression partielle en 
hydrogène imposée dans le milieu est du même ordre de grandeur ou inférieure à 10 Torr (13 
kPa), on ne peut plus considérer que la pression sur la face de sortie (paroi interne, Figure III-3(b)) 





 diminue au fur et à mesure du temps, et les conditions 
requises pour établir un régime stationnaire ne sont plus satisfaites.  
Toutefois, une  augmentation de la corrosion dans le domaine de stabilité de NiO pourrait induire 
une absorption d’hydrogène supplémentaire, et augmenter le flux. Mais, ces tests sont effectués 
pour un avancement grand de la cinétique d’oxydation (plusieurs centaines d’heures d’exposition 
au milieu primaire). Ainsi, l’absorption d’hydrogène associé à la vitesse de corrosion est faible 
(couche d’oxyde passive) : seul l’hydrogène de surpression est susceptible de traverser la 
membrane en quantité significative. Il est donc certain que, la cinétique de corrosion étant faible, la 
contribution de l’hydrogène de corrosion reste petite devant celle de l’hydrogène de surpression. 
Les conclusions de l’auteur selon lesquelles l’hydrogène de surpression est la source majoritaire 
d’hydrogène absorbé sont donc à nuancer : cette conclusion n’est valable que pour un 
avancement grand de la réaction d’oxydation. Ces conclusions ne sont donc pas incompatibles 
avec celles découlant des expériences de Rios, exposées en début de section.  
Par ailleurs, dans le cadre de la CSC, il est probable que cet hydrogène ne soit pas l’hydrogène le 
plus néfaste : dans le cas d’une propagation de fissure, la repassivation (avancement petit) qui suit 
la mise à nu du métal doit dégager des quantités significatives d’hydrogène. Il n’est pas surprenant 
que le flux d’hydrogène mesuré par Morton soit proportionnel à 2( )P H , tandis que l’évolution de 
la sensibilité à la CSC (Chapitre 1) avec la pression partielle d’hydrogène varie de manière non-
monotone, avec un maximum de sensibilité centré autour de 15-30 kPa : ce résultat n’exclue pas 
la possibilité d’un rôle de l’hydrogène en CSC. 
Ces constats poussent à effectuer des expériences permettant de déterminer la source principale 
d’hydrogène à avancement faible : c’est ce qui a été effectué au cours de ces travaux, et qui sera 
présenté dans les sections suivantes. Ils soulignent également l’importance d’effectuer des 
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expériences de perméation in situ en milieu primaire à  avancement faible. Un écart à la 
dépendance avec la racine de la pression d’hydrogène (corrigé de l’augmentation de l’épaisseur 
de la couche d’oxyde), pourrait par ailleurs permettre d’évaluer l’activité d’hydrogène liée à la 
corrosion. Ces détails seront développés dans les perspectives expérimentales de ces travaux. 
2. MÉTHODES EXPÉRIMENTALES 
Le matériau utilisé dans cette partie de l’étude est l’alliage 600 monocristallin, dont des plaquettes 
d’environ 1mm d’épaisseur ont été prélevées à la microtronçonneuse. Les faces et les tranches 
des éprouvettes ont été polies au papier SiC jusqu’au grade 2400. Les faces des plaquettes ont 
ensuite été polies au papier SiC jusqu’au grade 4000 puis à la pâte diamantée jusqu’à une 
granulométrie de 1/10 µm, ceci permettant d’obtenir un aspect miroir, caractéristique d’une faible 
rugosité de surface. Les échantillons sont ensuite nettoyés à l’acétone puis à l’éthanol, puis 
séchés à l’air comprimé.  
Les plaquettes sont ensuite recuites 5 heures sous azote ultra pur (99,9999% N2) à 350°C, afin de 
faire désorber l’hydrogène d’élaboration du matériau. Enfin, les plaquettes ont été repolies à la 
pâte diamantée de granulométrie 1/10 µm afin d’ôter l’éventuel film d’oxyde natif formé lors du 
recuit.  
2.1. Essais de corrosion 
Les essais de corrosion se sont déroulés dans du milieu primaire simulé, dont les caractéristiques 
principales sont récapitulées Tableau III-3. 
 
Température 325°C 
Pression 135 bar 
Bore (H3BO3) 1000 ppm 
 Lithium (LiOH) 2 ppm 
H2 (surpression) 0,3 bar à 325°C 
pH 7 
Tableau III-3: Conditions d’essais en milieu primaire simulé utilisées dans ces travaux 
Le milieu primaire simulé est préparé à partir d’eau permutée d’une résistivité de 18,2 MW, ou 
d'eau ultrapure marquée isotopiquement. 
2.1.1. Dispositifs d’exposition 
Deux dispositifs ont permis l’exposition des échantillons au milieu primaire simulé, en fonction des 
expériences effectuées.  
Tous les essais de corrosion en milieu primaire simulé marqué isotopiquement (§ 2.1.2 et 2.1.3.) 
ont été effectuées dans un autoclave statique de faible volume, du fait notamment du prix élevé de 
l’eau marquée H218O. Un autoclave en alliage de titane (TA6V) a été choisi, permettant de limiter la 
redéposition des cations métalliques provenant de l’autoclave.  En outre, le faible volume (300mL) 
du dispositif permet de diminuer les transitoires de température par rapport aux autoclaves de taille 
usuelle, lors du démarrage et de l’arrêt des essais, à 45 minutes environ. Lors de l’exposition des 
plaquettes en autoclave, celles-ci sont posées sur des rondelles en zirconium oxydé, permettant 
de limiter les couplages galvaniques entre l’autoclave et les échantillons. La pression en 
hydrogène est assurée par l’introduction, après un bullage du milieu à l’hydrogène, d’une pression 
d’hydrogène à froid dans l’autoclave sous forme de mélange Ar- 5%H2 . 
Par ailleurs, une partie des échantillons a été préoxydée en milieu primaire simulé afin de former 
une couche d’oxyde épaisse avant exposition en milieu primaire marqué isotopiquement. Pour ces 
essais, une exposition en boucle à recirculation a été préférée, afin d’assurer la non redéposition 
des cations métalliques en solution via leur capture dans des résines échangeuses d’ions (les 
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cations provenant des échantillons ayant pu s’accumuler suffisamment sur ce temps long dans 
l’autoclave en titane pour former des cristallites externes indésirables). Un schéma de principe de 
la boucle est présenté Figure III-5.Les échantillons sont exposés au milieu dans un autoclave en 
acier de type 304L, et sont maintenus sur des tiges filetées en zirconium oxydé. La pression en 
hydrogène est mesurée par un dispositif de type Orbisphère, qui mesure la teneur en hydrogène 
dans l’eau à froid, dans la partie haute pression/ basse température de la boucle. Plus 
d’informations sur le fonctionnement de cette boucle sont données dans [Marchetti07, Sennour10]. 
Enfin, les essais sont effectués à une pression de 155 bar dans ce dispositif. 
 
Figure III-5: Schéma de principe de la boucle à recirculation utilisée pour les essais de préoxydation. 
2.1.2. Essai visant à déterminer la source principale de l’hydrogène absorbé 
Le deutérium, isotope stable de masse 2 de l’hydrogène, a été utilisé tout d’abord comme 
marqueur de l’hydrogène des molécules d’eau, ou de l’hydrogène de surpression, afin de 
déterminer la source principale de l’hydrogène absorbé au cours des essais de corrosion. Par 
ailleurs, l’utilisation de deutérium permet d’abaisser la limite de détection de l’espèce hydrogène 
lors de l’analyse des échantillons par SIMS. Deux types d’essais ont ainsi été effectués, afin 
d'exposer les échantillons soit : 
- à un milieu primaire dont l’eau est remplacée par de l’eau deutérée D216O ; pressurisé par 
de l’hydrogène gazeux (H2) ; 
- à un milieu primaire ‘normal’ (H216O) ; pressurisé par du deutérium gazeux (D2). 
Ces essais  ont une durée de 45 heures. L’eau marquée deutérium a été utilisée pure, comme 
solvant du milieu primaire simulé. L’enrichissement en deutérium du milieu primaire est alors 
supérieur à 99,97%. Le gaz deutéré  (D2) utilisé pour marquer l’hydrogène de surpression  est 
d’une pureté supérieure à 99,9999%.  
L'analyse SIMS (voir détails §2.2.) de l’absorption du deutérium dans ces échantillons permettra 
d'évaluer les parts respectives de l'hydrogène absorbé liées à la concentration en H2 dissous et à 
la réduction des protons.  
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2.1.3. Essai visant à évaluer le coefficient de diffusion de l’oxygène et du deutérium 
dans la couche d’oxyde 
Les profils de diffusion de 18O et du deutérium ont été mesurés au travers de couches d’oxyde 
formées en milieu primaire simulé nominal (H2
16O/H2), sur les plaquettes monocristallines 
préoxydées 516 heures en boucle à recirculation. Deux types d’essais ont été effectués, afin 
d’exposer les plaquettes préoxydées : 
- soit à un milieu primaire dans lequel l’hydrogène de l’eau a été substitué par du deutérium 
(solvant D2O pur, comme au paragraphe précédent) ; 
- soit à un milieu primaire dans lequel l’oxygène de l’eau été substitué par de l’oxygène 18O. 
Dans ce cas, 20% de l’eau du milieu primaire est substituée par l’eau marquée.  
La seconde séquence d’exposition des échantillons, de 9 heures, a été choisie très courte, afin de 
limiter la croissance de la couche d’oxyde au cours de l’essai. Pour ces échantillons, l’analyse par 
SIMS du profil des traceurs dans la couche d’oxyde a été utilisée. Par ailleurs, l’épaisseur des 
couches d’oxydes a été mesurée avec précision par analyse par réaction nucléaire (NRA, §2.2.) 
2.2. Analyse des échantillons 
Les couches d’oxyde formées ont été tout d’abord observées par MEB, afin de vérifier, à chaque 
étape, l’état des surfaces, et l’absence de précipitation des cations après exposition. Les profils de 
concentration des éléments en profondeur ont ensuite été mesurés par SIMS ; et l’épaisseur des 
couches d’oxydes formées a été évaluée par NRA (cas des échantillons préoxydés). 
2.2.1. Spectroscopie de Masse d'Ions Secondaires (SIMS) 
Cette technique d’analyse est basée sur l’interaction d’ions lourds de faible énergie avec les 
atomes constituant la surface à analyser. La collision des ions incidents, ou ions primaires, avec la 
surface en éjecte des fragments, des atomes, et des ions. Ces ions, dits secondaires, sont 
accélérés, collectés et enfin analysés selon leur rapport masse sur charge. 
L’abrasion continue de la surface permet d’obtenir des profils élémentaires en profondeur ; mais 
aussi, grâce à sa haute résolution en masse, la détection séparée des différents isotopes d’un 
élément analysé. 
Les analyses effectuées dans le cadre de cette étude ont été faites avec un appareil SIMS du type 
CAMECA IMS 4f. Un faisceau d’ions primaire Cs+ d’une énergie de 10 keV avec un courant de 
5nA, arrivant sous un angle de 27° a été utilisé. La surface abrasée est un carré de 150x150 µm² ; 
tandis que la surface analysée est réduite à un cercle de 30 µm de diamètre via un jeu de 
diaphragmes. 
Par ailleurs, afin de pouvoir séparer l’ion 18O de l’ion moléculaire 16O2D, tous deux de masse 
proche de 18, une analyse en haute résolution en masse a été utilisée. Dans les conditions 
utilisées, la résolution atteinte vaut : Dm/m= 1800. 
Les spectres obtenus représentent le nombre de coups comptés pour une masse (espèce) suivie, 
en fonction du temps d’abrasion. Cette échelle en temps peut être convertie en échelle en 
profondeur, après évaluation de la vitesse moyenne d’abrasion. Cette dernière est évaluée après 
mesure de la profondeur des cratères par profilométrie ; profondeur rapportée au temps total 
d’analyse. Dans cette optique, l’utilisation d’échantillons monocristallins permet de limiter l’erreur  
commise sur les échantillons polycristallins dont la taille des grains est du même ordre de 
grandeur que le diamètre d’analyse : en effet, l’abrasion par les ions Cs+ varie en fonction de 
l’orientation des grains (compacité) : en présence de plusieurs grains dans la zone d’analyse, le 
fond du cratère peut donc présenter des marches, introduisant une incertitude sur la profondeur 
moyenne atteinte. 
De plus, en présence d’une couche d’oxyde, dont la vitesse d’abrasion est différente de celle du 
substrat métallique, le recours à la vitesse d’abrasion moyenne introduit un erreur sur la 
localisation en profondeur de l’interface métal/oxyde. Pour une couche d’oxyde fine, et une 
analyse longue cependant, l’erreur commise est limitée, et l’ordre de grandeur de la profondeur de 
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l’interface est respecté. Cependant, pour la détermination précise de l’épaisseur de la couche 
d’oxyde, l’utilisation d’une technique dédiée est nécessaire (paragraphe suivant). 
Les analyses SIMS ont été menées par François Jomard du GEMaC, au centre CNRS de 
Meudon-Bellevue (laboratoire transféré à l’université de Versailles au moment de la rédaction de  
ce manuscrit), que l’auteur souhaite remercier chaleureusement pour lui avoir transmis avec 
ferveur et humour sa passion des cratères d’excellence.  
2.2.2. Analyse par Réaction Nucléaire (NRA) 
Après mesure du profil de concentration des éléments en profondeur par SIMS, l’épaisseur des 
couches d’oxyde de chaque échantillon a été déterminée par NRA, grâce à l’accélérateur de type 
Van de Graaff (2 MV) du laboratoire JANNuS (CEA Saclay).  
L’analyse repose sur la réaction nucléaire entre des deutons de 900 keV et les atomes d’oxygène 
de la couche d’oxyde, conduisant à la formation de l’isotope 17 de l’oxygène et d’un proton, 
réaction notée 16O(d,p1)
17O. Les protons émis lors de la réaction nucléaire sont détectés sous un 
angle de 150° (par rapport à la direction de propagation du faisceau de deutons). Un filtre en Mylar 
de 12 µm d’épaisseur permet de supprimer la contribution des deutons rétrodiffusés susceptibles 
d’atteindre le détecteur. La charge écoulée pour chaque analyse est de l’ordre de 100 µC.  
Le spectre obtenu représente le nombre de coups  associé aux protons détectés en fonction de 
leur énergie. On obtient un pic centré sur 1258 keV, énergie des protons libérés par la réaction 
16O(d,p1)
17O, qui est exoénergétique. L’aire sous ce pic est proportionnelle à la charge écoulée et à 
la quantité d’atomes d’oxygène par unité de surface. La calibration pour le dosage de l’oxygène 
dans les échantillons oxydés est effectuée grâce à des échantillons de tantale couverts d’une 
couche de Ta2O5 possédant un très faible écart à la stœchiométrie, et d’épaisseur connue 
[Marchetti07]. 
Les analyses NRA ont été effectuées en collaboration avec Sylvain Vaubaillon et Stéphanie 
Pellegrino du laboratoire JANNuS ; et l’analyse des résultats a été effectuée à l’aide du logiciel 
SIMNRA [Mayer99], selon une méthode décrite dans [Marchetti07]. 
3. RÉSULTATS 
Les résultats de cette partie de l’étude sur l’absorption de l’hydrogène dans les alliages à base 
nickel en milieu primaire et les mécanismes associés vont être présentés dans l’ordre des 
expériences décrites au paragraphe précédent : dans un premier temps, les résultats des 
expériences visant à déterminer la source principale de l’hydrogène, et dans un second temps, 
l’évaluation du coefficient de diffusion de l’oxygène et de l’hydrogène au travers de l’oxyde. 
3.1. Source principale de l’hydrogène absorbé 
3.1.1. Remarques préliminaires à l’étude et à la quantification d’hydrogène dans les 
matériaux par la technique SIMS 
Sur la Figure III-6 sont reportés les signaux hydrogène normalisés par rapport au signal du nickel 
(1H/58Ni), d’analyses SIMS effectuées dans des conditions identiques sur des échantillons 
polycristallins représentatifs des différents essais réalisés (A600AR recuit dans les mêmes 
conditions que les monocristaux). En noir apparait le signal hydrogène d’un échantillon 
polycristallin  oxydé dans un mélange 20%O2-argon ultrapur. 
Ces résultats mettent en évidence une grande dépendance du signal hydrogène mesuré dans 
l’alliage (signal constant, en fin de graphe) avec la pression d’hydrogène présent dans le bâti du 
SIMS. En effet, après corrélation de ce niveau du signal d’hydrogène apparent dans l’alliage avec 
le temps de présence dans l’enceinte sous vide, un abaissement significatif de celui-ci en fonction 
du temps est observé.  
Par ailleurs, le signal mesuré sur l’échantillon oxydé sous Ar-O2 permet de mettre en évidence une  
forte exacerbation du signal « d’hydrogène machine » dans la couche d’oxyde, probablement due 
à un rendement d’ionisation plus élevé.   
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Figure III-6 : Comparaison des signaux hydrogène sur les échantillons polycristallins ; le signal de 
l’oxygène correspondant à l’échantillon oxydé sous air sec est également tracé afin de visualiser 
l’étalement de la couche d’oxyde en profondeur (toutes les couches d’oxyde sont du même ordre 
d’épaisseur  pour ces échantillons). 
Enfin, la comparaison des signaux de l’échantillon oxydé à l’air sec, et des échantillons exposés au 
milieu primaire hydrogéné, soulève la problématique de la mesure de l’hydrogène dans ces 
matériaux par SIMS : en effet, il ne semble pas possible de distinguer ici un signal hydrogène 
« réel » du signal associé au « bruit machine ». 
En conséquence, par la suite les analyses seront limitées au signal du deutérium, corrigé du bruit 
de fond associé au deutérium présent naturellement en proportion très faible dans l’hydrogène 
présent dans le bâti du SIMS (1,5 atomes de D pour 10000 atomes d’hydrogène), afin d’affranchir 
les résultats présentés de ce que l’on pourrait appeler le « bruit machine ». 
3.1.2. Absorption d’hydrogène au cours de la passivation de l’alliage 600 en milieu 
primaire 
Les couches d’oxyde formées lors de l’exposition ont été observées au MEB-FEG. Des clichés 
obtenus sur les monocristaux sont présentés sur la Figure III-7.  
  
(a)    (b) 
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(c)           (d) 
Figure III-7 : Clichés MEB-FEG en électrons secondaires de la surface des plaquettes 
monocristallines exposées au milieu REP (a),(b) :milieu H2O/D2 ;(c),(d) :milieu D2O/H2 ;                                     
Grandissements : (a),(c) :x15000  ; (b),(d) :x100000. 
Dans le cas des plaquettes monocristallines une fine couche d’oxyde de faible granulométrie (taille 
de grains moyenne apparente d’environ 8 nm, Figure III-7(b)) a été formée. Celle-ci semble 
recouverte partiellement (essai H2O/D2) ou quasi totalement (essai D2O/H2) d’une couche de plus 
gros cristallites discontinue (taille de grains apparente de l’ordre de 28 nm en moyenne pour les 
deux conditions d’essai).  
Cette couche, malgré des conditions d’essai optimisées, est probablement due à la reprécipitation 
d’oxydes de type ferrite de nickel à la surface des échantillons. La reprécipitation est cependant 
relativement limitée, comparée à celle observée dans la littérature en conditions d’exposition dans 
les autoclaves en acier par exemple [Soustelle99]. 
D’après ces observations, les films formés lors de l’essai en milieu H2O/D2 sont significativement 
moins denses et/ou moins épais que les films formés en milieu D2O/H2, malgré des conditions 
similaires. On note par ailleurs la présence de nombreuses plaquettes effilées (dimensions 
moyennes 7 nmx107 nm) dans la couche d’oxyde formée en milieu D2O/H2 ; ceux-ci semblent plus 
petits et moins présents dans la couche formée en milieu H2O/D2. 
3.1.3. Analyses SIMS 
Les signaux deutérium et oxygène des profils SIMS des échantillons monocristallins et 
polycristallins exposés en milieu primaire H2O/D2 et D2O/H2 sont présentés sur la Figure III-8. Le 
signal oxygène d’un échantillon polycristallin de référence (non exposé) a également été reporté 
sur ces figures (le signal du deutérium étant inexistant).  
Les profils des différents éléments sont normalisés par rapport au signal du nickel dans l’alliage 
afin d’en faciliter la comparaison.  
On observe une très grande quantité de deutérium incorporé à la surface de l’échantillon exposé 
au milieu D2O/H2 (Figure III-8(b), et au contraire une très faible quantité de deutérium dans 
l’échantillon exposé au milieu H2O/D2 (Figure III-8(a)). Par ailleurs, on note que le deutérium 
semble pour grande partie localisé dans le film d’oxyde. 
Selon ces résultats, il semblerait donc que la prise d’hydrogène au cours de l’oxydation soit très 
majoritairement associée à la dissociation des molécules d’eau lors de la formation du film passif, 
plutôt qu’à un phénomène d’absorption et de diffusion associé à l’hydrogène gaz dissout dans la 
phase aqueuse. Cependant, le signal deutérium faible mais significatif retrouvé dans les 
échantillons exposés au milieu H2O/D2 pourrait provenir de ce dernier phénomène. 
De plus, il a été montré au paragraphe 3.1.1 qu’il résulte des rendements d’ionisation différents 
dans l’oxyde et le métal une exacerbation du signal hydrogène dans l’oxyde.  
Cependant, il est possible d’utiliser le signal de l’échantillon oxydé sous Ar-O2 (Figure III-9) pour 
quantifier cette exacerbation, et corriger le signal du deutérium dans l’oxyde. 
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Profondeur [nm]  
(a)           (b) 
Figure III-8 : Profils SIMS du deutérium et de l’oxygène obtenus sur les échantillons monocristallins : 
exposé H2O/D2 (a) ; exposé D2O/H2 (b). 
Sur la Figure III-9 a été reporté le signal de l’échantillon oxydé dans le mélange de 20% O2 dans 
l’argon. On retrouve en bleu le signal de l’hydrogène, en rouge, le signal de l’oxygène, et en noir, 
la dérivée seconde du signal oxygène par rapport à la profondeur. Lorsque celle-ci change de 
signe, c’est à dire au point d’inflexion du signal oxygène, on peut en première approximation 



























































OXYDE METAL  
Figure III-9 : Exacerbation du signal hydrogène et calibration du facteur rsf dans l’oxyde. 







= = .  
Ce facteur d’exacerbation peut être appliqué aux différents signaux deutérium mesurés dans les 
couches d’oxyde formées lors de la passivation des échantillons en considérant que: 
- la couche d’oxyde formée en oxydation sèche a le même comportement en termes de 
rendement d’ionisation, que les couches d’oxydes formées lors de la passivation ; 
- l’hydrogène et le deutérium ont un comportement similaire ; 
- l’exacerbation du signal dans l’oxyde est indépendante de la pression d’hydrogène dans le 
bâti de la machine. 
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Ces hypothèses semblent être raisonnables pour cette étude. 
Par ailleurs, afin d’estimer la concentration en deutérium dans l’oxyde ou dans l’alliage, une 
définition précise de l’interface métal/oxyde est nécessaire. En effet, les effets conjugués de la 
rugosité de l’interface et de la dynamique de mesure* de l’analyseur impliquent qu’autour de 
l’interface repérée par le point d’inflexion du signal oxygène, les signaux de l’oxyde et de son 
substrat métallique sont mêlés.  
Pour ces raisons, il est nécessaire de corriger, au voisinage de l’interface, la contribution du signal 
de l’oxyde au signal de l’alliage, et inversement, en prenant en compte une fraction de mélange 
des signaux. On peut considérer que la fraction du signal d’oxyde à une certaine profondeur, 16O, 
est proportionnelle au rapport entre l’intensité du signal oxygène et l’intensité maximale du signal 
oxygène, 16Omax, correspondant à 100% d’oxyde. 
L’équation correctrice appliquée au signal deutérium brut 2Dbrut (déjà corrigé de l’abondance 
isotopique naturelle associée à l’hydrogène du bâti) est donc à chaque profondeur : 








2 16 16 16 16brut
corr max ox max58
bulk
D
D O O C 1 O O
Ni
, où 58Nibulk est le signal du nickel en 
profondeur dans l’alliage (normalisation des signaux effectuée sur tous les graphes). 
La Figure III-10 présente les profils de concentration de la Figure III-8, corrigés selon cette 
méthode; les signaux du deutérium dans le cas de l’essai en H2O/D2 sont représentés multipliés 



























































































































(a)           (b) 
Figure III-10 : Intensités corrigées des signaux 2D dans la couche d’oxyde prenant en compte 
l’exacerbation du signal dans l’alliage et le mélange des signaux de l’oxyde et de l’alliage au 
voisinage de l’interface (le trait vertical noir représente toujours l’interface métal oxyde calculée à 
partir du point d’inflexion) : échantillon exposé H2O/D2 (a) ; échantillon exposé D2O/H2 (b). 
Une différence importante entre ces courbes et celles de la Figure III-8 réside dans le fait que, 
après correction, l’enrichissement en deutérium dans l’oxyde semble moins important. Toutefois, 
les conclusions tirées sur la base de l’interprétation des signaux bruts restent inchangées : pour 
l’échantillon exposé au milieu H2O/D2, la faible intensité du signal deutérium confirme que, aux 
premiers temps de l’oxydation, la contribution du gaz de surpression est négligeable ; tandis que la 
contribution des atomes de deutérium provenant des molécules d’eau est importante, et constitue 
                                                     
 
* La dynamique de mesure correspond à la profondeur (convertie à partir de l’intervalle de temps 
correspondant, via le calcul de la vitesse d’abrasion) nécessaire pour voir le signal oxygène 
décroître d’une décade, en passant d’un côté à l’autre d’une interface métal/oxyde idéalement 
plane. Pour l’échantillon oxydé à sec par exemple, le calcul donne une dynamique de mesure 
Dm=20 nm. 
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la source principale d’hydrogène absorbé par l’alliage, susceptible de mener à sa fragilisation. 
Les courbes tracées Figure III-10, permettent de montrer que le signal du deutérium qui a pénétré 
dans l’oxyde lors de l’exposition des échantillons au milieu H2O/D2 est 370 fois moins important 
que lors de l’essai en milieu D2O/H2. Par ailleurs, l’enrichissement dans l’oxyde de l’échantillon 
exposé dans ce dernier milieu d’essai est 9 fois plus important que l’enrichissement dans l’alliage à 
l’abord de l’interface métal/oxyde (ratios évalués à partir des aires sous les courbes des signaux 
2D dans l’oxyde). Toutefois, une évaluation de la fugacité de l’hydrogène apparente nécessite une 
quantification du deutérium plus précise que celle donnée par ces comparaisons relatives, 
notamment du fait que le signal deutérium  dans l’alliage des échantillons exposés au milieu 
H2O/D2 est trop faible (voir Figure III-10) pour déterminer une valeur d’équilibre comparable avec 
les lois de solubilité proposées dans la littérature. Ce paragraphe propose donc de quantifier 
l’absorption de deutérium dans les échantillons lors de leur exposition au milieu primaire. Pour cela 
un échantillon polycristallin d’alliage 600 a subi une implantation de deutérium (Van de Graaff, 100 
keV, fluence : 2.1016 at/cm2).  Le profil SIMS d’un tel échantillon est présenté sur la Figure III-11 ; 




























Profondeur [nm]  
Figure III-11 : Comparaison des profils SIMS du deutérium et théorique dans l’échantillon implanté. 
On observe une profondeur moyenne d’implantation bien en adéquation avec le profil théorique ; 
on observe aussi un signal important pour les premiers  200 nm : celui-ci correspond probablement 
à une fraction des ions entrants stoppés ou bien des ions sortants (diffusion vers l’extérieur) puis 
piégés dans la couche de défauts macroscopiques superficiels crée lors de l’implantation. 
L’intégrale du signal de deutérium en fonction de la profondeur permet d’obtenir un facteur de 
conversion d’échelle ‘intensité de signal’ vers une échelle ‘densité atomique’ en nombre d’atomes 
par unité de volume  [at/cm3]. En effet, l’intensité du signal correspond à la détection d’une densité 
surfacique d’ions implantés, en fonction de la profondeur.  
Pour convertir les échelles ‘intensité’ en [atomes/cm3], il suffit donc d’appliquer le facteur rsf (de 
l’anglais Remodelling and Spacing Factor): 
2Dose [at/cm ]
rsf = 
Intégrale I du signal [cm]
 au signal.  
L’intégrale ainsi mesurée donne : I= 0,60067 nm ó 2.1016  at/cm² ó2.102  at/nm2. On obtient donc 




rsf = 333,0 3,330.10 [at/cm ]
0,60067 [nm]
. 
On remarquera que, compte tenu du fait que l’échantillon implanté était un échantillon métallique, 
sans oxyde, le facteur de conversion obtenu ci-dessus ne permet d’obtenir qu’une quantification du 
deutérium présent dans l’alliage uniquement. Pour les teneurs dans l’oxyde, cette quantification ne 
s’applique pas. 
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En ce qui concerne la prise de deutérium de l’alliage, dont la densité moyenne est de 8,36.1022 
at/cm3, on trouve, d’après les courbes proposées ci-dessus, en moyenne, que l’absorption 
d’hydrogène dans l’alliage des échantillons exposés au milieu D2O/H2 est de 14000  ppm 
atomiques (240 ppm massique) en moyenne, sur les 40 nm sous la couche d’oxyde. Le point de 
mesure le plus profond (à 100 nm), équivaut à une concentration de l’ordre de 400 ppm atomiques 
(7 ppm massique). Cette dernière valeur de prise d’hydrogène dans l’alliage associée à 
l’exposition au milieu primaire est en accord avec celles mesurées par dosage par fusion 
rapportées dans la littérature [Rios95, Totsuka87] : celles-ci varient en moyenne entre 5 et 10 ppm 
massiques d’hydrogène†. Par contre, sous l’oxyde on obtient une valeur de concentration 
beaucoup plus importante. Plusieurs éléments permettent d’expliquer cette valeur très élevée 
quantifiée dans les échantillons : 
- compte tenu des conditions de préparation et de polissage de nos échantillons, une couche 
écrouie due au polissage mécanique subsiste certainement sous la surface. À cet 
écrouissage peut être associé un phénomène de piégeage du deutérium ; 
- les analyses SIMS ne dépassent pas 160 nm de profondeur en moyenne à partir de la 
surface ; soit moins de 100 nm dans l’alliage en comptant la couche d’oxyde. Il est alors fort 
probable que dans la zone existe un fort gradient de concentration en deutérium, non 
représentatif de la concentration en cœur de l’alliage, sur les centaines de microns 
d’épaisseur de l’échantillon, concentrations qui sont celles mesurées lors de dosages par 
fusion ; 
- de même, on voit sur les figures précédentes qu’en fin d’analyse SIMS, il subsiste, dans la 
zone identifiée comme étant de l’alliage « pur », un gradient d’oxygène dû à la diffusion de 
cet élément à partir de l’oxyde. Il est possible qu’à cet oxygène en solution soient associés 
des phénomènes de piégeage de l’hydrogène. 
Dans ses travaux, Gervasini [Gervasini84] a étudié la solubilité de l’hydrogène et de ses isotopes 
dans l’alliage 600. La loi de solubilité du deutérium tirée de ces travaux peut permettre d’évaluer la 
fugacité apparente en surface de l’alliage correspondant aux valeurs de concentration calculées 
plus tôt. Celle-ci s’écrit : )/exp(.,. RTPSD 139609010 -= , où SD est donnée en cm3(TPN)/cm3, et 
où P0, exprimée en bar, est la fugacité du gaz. 
Si la concentration en deutérium évaluée dans cette étude n’est pas due à des phénomènes de 
piégeage, on peut utiliser cette loi de solubilité. L’application numérique à partir des résultats pour 
les échantillons exposés au milieu D2O/H2 donne une fugacité apparente moyenne d’environ 200 
bar, à l’interface métal/oxyde. Cette fugacité apparente est à comparer avec la fugacité de 
l’hydrogène du ciel gazeux en température, soit environ 0,3 bar. Ces résultats indiqueraient donc 
que le chargement en deutérium au cours de l’essai n’est pas lié à l’hydrogène gazeux en 
surpression, comme déduit plus tôt.  
3.1.4. Bilan provisoire 
L’origine principale de l’hydrogène absorbé par l’alliage 600 corrodé en milieu primaire a été 
déterminée après mesure SIMS des profils de concentration du deutérium dans des échantillons 
d’alliage exposés à des milieux marqués isotopiquement avec du deutérium. L’absorption de 
l’hydrogène est principalement associée à la dissociation des molécules d’eau lors de l’édification 
du film d’oxyde. Toutefois, il existe une contribution de l’hydrogène de surpression très faible, mais 
significative. Avant de se dissoudre dans l’alliage, l’hydrogène doit traverser la couche d’oxyde 
passive.  
3.1.4.1. Insertion à partir des molécules d’eau 
Si l’on considère que la source principale d’hydrogène est la molécule d’eau, on peut écrire, à 





O O iH O V O H H , auquel cas un protons s’insère dans l’oxyde 
                                                     
 
† Les conditions de température dans ces deux publications sont plus élevées : 350°C. 
‡ On s’intéressera par la suite, sauf mention contraire, au cas d’un oxyde semi-conducteur de type N, et à 
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en position interstitielle, ou, ¾¾®





2O OH O V OH h H , auquel cas un proton est inséré avec 
l’oxygène, sous forme d’ion hydroxyde en substitution ; et l’autre proton se réduit pour former de 
l’hydrogène dissous dans le milieu. Dans ces deux cas, les charges positives sont compensées 
par la création d’électrons coïncidant avec la formation des lacunes d’oxygène, à l’interface interne 
(selon une réaction du type : ¾¾®<< >> °° + +
¬¾¾
2 'XO MM V M e , pour un oxyde MO, où <<M>> 
désigne le métal en solution solide dans la phase métallique) .  Il est clair qu’ici, l’introduction de 
l’espèce hydrogène au sein de la couche d’oxyde est corrélée à la cinétique d’oxydation. 
Du point de vue de la nature des interactions des protons insérés, avec les anions de l’oxyde, il est 
à noter que ces deux écritures sont en fait strictement équivalentes : le proton n’a pas d’existence 
propre, et ne peut pas se trouver en autarcie sur un site interstitiel : il est toujours lié à un anion, 
voire même, intégré dans celui-ci [Ernsberger83,Norby89]. Par contre, on peut proposer que ces 
deux écritures sous-entendent deux mécanismes de transport différent : 
La notation Hi° suggère que le proton peut diffuser librement, et peut se déplacer dans l’oxyde en 
« étirant » sa liaison avec un atome d’oxygène suffisamment pour pouvoir former une nouvelle 
liaison avec l’anion suivant. Ce mécanisme suit donc une étape de saut, puis une rotation autour 
d’un ion oxygène pour pouvoir s’aligner pour le saut suivant. La migration du proton s’effectue 
donc sans migration de l’oxygène. Ce mécanisme de transport semble dominer à haute 
température (>800°C) [Norby90]. 
En revanche, la notation OHO° laisse penser que le proton et l’oxygène sont fortement liés, et que 
le transport de l’atome d’oxygène ne peut se faire sans celle, conjointe, du proton. Le transport 
conjoint de l’oxygène et de l’hydrogène serait par ailleurs plus favorable que celle de l’oxygène 
seule, du fait de la diminution du rayon ionique provoquée par l’insertion d’une charge positive 
dans le nuage électronique de l’ion oxygène [Ernsberger83]. Dans ce cas, les protons pourraient 
jouer le rôle de « catalyseur » pour les sauts des anions [Norby89]. Norby a proposé une nuance à 
cette suggestion : pour des raisons de continuité de l’électroneutralité locale, les protons seuls, 
rentrés dans l’oxyde « avec » l’oxygène, ne pourraient diffuser dans le réseau : ceux-ci doivent 
donc « attendre » que l’oxygène ait sauté pour pouvoir avancer [Norby12]. Dans ce cas, il n’y a 
pas de liaison forte entre l’oxygène et l’hydrogène, mais la diffusion des protons est limitée par 
celle de l’oxygène, si bien qu’en pratique, on peut parler de diffusion d’ions hydroxydes [Norby89]. 
3.1.4.2. Insertion à partir de H2  
Lorsque l’hydrogène provenant d’une source gazeuse se dissout dans l’oxyde, celui-ci étant un 
atome facilement ionisable, et étant entouré d’ions lors de son insertion, il est probablement 
présent sous forme ionisée au sein de l’oxyde. De ce fait, la réaction de dissolution peut donc 
s’écrire à l’aide d’un défaut ionisé, plutôt qu’un hydrogène neutre HiX : ¾¾® ° +
¬¾¾2
1 '2 iH H e . 
Toutefois, une différence importante émerge de cette équation, par rapport au précédent cas 
(source d’hydrogène dans les molécules d’eau) : la dissolution de l’hydrogène dans l’oxyde n’est 
pas reliée à l’édification du film d’oxyde.   
 
Les implications de la présence de l’un ou l’autre des défauts hydrogénés seront discutées dans la 
section suivante. Pour l’heure, si l’on s’intéresse à la source principale d’hydrogène absorbé, on 
voit que le transport de l’espèce hydrogénée peut faire intervenir deux espèces. Or, le cas d’une 
diffusion sous forme d’ion hydroxyde implique que les diffusivités de l’hydrogène et de l’oxygène 
soient les mêmes.  
Afin de vérifier la compatibilité des diffusivités de ces deux espèces, des expériences d’exposition 
séquencées (détaillées §2.1.3.), visant à déterminer le coefficient de diffusion de 18O et 2D au 
travers de la couche d’oxyde, ont été entreprises. Les résultats de ces expériences sont présentés 
au paragraphe suivant. 
                                                                                                                                                            
 
croissance anionique, comme c’est le cas (Cf. Chapitre 1, §1), pour les oxydes formés sur les alliages à 
base nickel en milieu primaire.  
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3.2. Mesure des coefficients de diffusion de l’oxygène et de l’hydrogène au travers 
de la couche d’oxyde 
L’épaisseur moyenne des couches d’oxydes, formées lors de la corrosion des monocristaux en 
boucle à recirculation, et mesurée par NRA, est de 29 +/- 3 nm. 
Les profils SIMS des deux traceurs au travers de la couche d’oxyde sont présentés sur la Figure 
III-12. L’échelle en profondeur a été calibrée en considérant que l’interface métal/oxyde 
correspond au point d’inflexion du signal oxygène total (16O+18O). Par ailleurs, la contribution de 
l’oxygène 18  associé à l’oxygène 16 de la première séquence a été soustrait du signal 18O total. 
Par contre, la contribution de l’oxygène 18 associé à l’oxygène 16 de la seconde séquence (80% 
H2
16O) a été négligée, en raison du temps très court de cette seconde séquence. Cette correction 
modifie surtout l’amplitude du signal de ce traceur, ce qui est attendu puisque, à l’exception du 
voisinage des interfaces, le signal 16O est constant dans la couche d’oxyde. 
Par ailleurs, puisque les profils des traceurs sont mesurés dans une couche homogène d’oxyde, il 
n’est pas nécessaire d’appliquer la correction proposée au paragraphe précédent, qui résultait de 

































































































On peut distinguer trois parties sur ces graphes : 
- sur la partie la plus à gauche du graphe Figure III-12(a), au début du profil d’oxygène 18, 
on distingue une protubérance, qui correspond au fait que la concentration d’oxygène 18 
augmente plus rapidement que la concentration d’oxygène 16 à cet endroit. Ce phénomène 
est lié à la présence d’un point d’inflexion (encart sous la Figure III-12(a)) à une profondeur 
P1=3,5 nm, et peut être expliqué par une faible, mais significative, part de croissance 
cationique (redéposition de cations métalliques) durant la seconde séquence en milieu 
H2
18O. Cette partie du profil doit donc être écartée lors du calcul du coefficient de diffusion 
[Mishin93] ; 
- le second domaine (la couche d’oxyde interne), débute à la profondeur P1, et termine à 
l’interface métal/oxyde, déterminée par le second point d’inflexion du signal oxygène ; c’est 
dans cette partie que le calcul du coefficient de diffusion est effectué ; 
- enfin, la troisième partie correspond à l’alliage. 
Compte tenu de la durée, très courte, de la seconde séquence, les coefficients de diffusion des 















Figure III-12: Profils SIMS corrigés et ajustement 
des coefficients de diffusion des traceurs 
isotopiques au travers de la couche d’oxyde en 
fonction de la profondeur recalculée (le profil de 
16O est tracé comme guide d’œil pour localiser la 
couche d’oxyde) : 18O (encart : dérivée seconde 
du signal 18O+16O, voir texte) (a) ; 2 D (b).  
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grains par exemple), c’est à dire, selon le « Régime C » de Harrisson [Mishin93], dans le second 
domaine. À cette fin, les profils des traceurs ont été ajustés par une procédure de minimisation des 












c x k erfc
D t
, où x est la profondeur recalculée, k 
un coefficient dépendant de la concentration en traceur à la surface de l’oxyde et de la fraction de 
courts-circuits, t est le temps d’exposition (seconde séquence), et Dcc est le coefficient de diffusion 
recherché. Les profils des traceurs dans le second domaine ainsi que le tracé de l’ajustement 
optimal sont présentés Figure III-12. Les coefficients de diffusion par les courts-circuits ainsi 
obtenus sont : 
18 O
ccD = 4,6 
+/- 0,9. 10-17 cm²/s pour l’oxygène 18 et 2 DccD =5,2 +/- 1,2 .10-17 cm²/s pour 
le deutérium.  Les intervalles d’incertitude sont ici calculés d’après la variation de plus ou mois 3 
nm de l’épaisseur moyenne de la couche d’oxyde mesurée par NRA. Compte tenu des incertitudes 
sur les épaisseurs des couches d’oxydes utilisées pour la calibration de l’échelle en profondeur 
dans la couche d’oxyde, on peut donc considérer que les coefficients de diffusion des traceurs 
sont identiques. Une autre manière de comparer la pénétration des deux traceurs dans la couche 
d’oxyde formée sur les échantillons préoxydés est de tracer leur rapport au travers de la couche 






































Profondeur [nm]  
Figure III-13 : Rapport 2D/18O en fonction de la profondeur ; le signal oxygène de la couche d’oxyde 
est tracé comme guide d’œil, l’interface oxyde interne/oxyde externe, et l’interface métal/oxyde étant 
matérialisées par un trait noir comme précédemment. 
On observe que le rapport entre ces traceurs est relativement constant au sein de la couche 
d’oxyde ; malheureusement, la couche d’oxyde n’est pas ici suffisamment épaisse pour avoir un 
signal oxygène plat sur une distance suffisante pour apprécier la non planéité du rapport 2D/18O 
dans la couche. En proche surface, ce rapport diminue, du fait de la contribution de la croissance 
externe sur les premiers nanomètres. Après le passage de l’interface métal/oxyde, les 
concentrations en traceurs sont très faibles, et donnent des valeurs bruitées et importantes au 
rapport tracé.  
  70 
3.3. Conclusion sur les résultats des expériences de traçage isotopique lors de la 
corrosion de l’alliage 600 en milieu primaire simulé 
Les expériences de traçage isotopique entreprises ont permis de démontrer qu’aux temps courts 
d’oxydation, l’absorption de l’hydrogène par les alliages à base nickel exposés au milieu primaire est 
associée avec la dissociation de la molécule d’eau lors de l’édification du film d’oxyde. L’absorption 
d’hydrogène en milieu primaire est donc bien un problème de corrosion. De plus, une implication de 
ce résultat est l’existence d’un lien très fort entre la cinétique d’oxydation et l’absorption 
d’hydrogène. La fugacité apparente de l’hydrogène associée est de l’ordre de 200 bar. 
Par ailleurs, les coefficients de diffusion de marqueurs de l’oxygène et de l’hydrogène dans la 
couche d’oxyde  ont été mesurés. Ces résultats montrent que les pénétrations des deux traceurs 
sont caractérisées par une même vitesse de transport : le transport de l’espèce hydrogène au 
travers de la couche d’oxyde, menant à son absorption par l’alliage peut donc être supportée par le 
transport d’ions hydroxydes via les joints de grains de l’oxyde, jouant le rôle de courts-circuits. 
4. DISCUSSION  
La compatibilité des diffusivités de l’hydrogène et de l’oxygène provenant des molécules d’eau 
permet de proposer un mécanisme responsable du transport de l’hydrogène au travers de la 
couche d’oxyde passive, et menant à son absorption par l’alliage corrodé en milieu primaire. Ce 
mécanisme est basé sur le transport des ions hydroxydes en substitution sur le sous réseau 
anionique (les implications de la différence entre OHO° et Hi
° seront discutées plus loin dans ce 
Chapitre). De plus, pour alléger les écritures, ce mécanisme va être écrit en supposant que la 
couche d’oxyde formée est constituée de spinelle mixe de chrome et de nickel uniquement (les 
notations de Kröger-Vink (§1.1.1.) sont utilisées ici ; les symboles <<X>> référant quant à eux à 
l’élément X en solution solide dans l’alliage métallique). Il inclut quatre phases principales : 
- l’adsorption des molécules d’eau à la surface de l’oxyde, sur un site noté –s, arbitrairement 
choisie non-dissociative (à la connaissance de l’auteur, ce point n’a pas été traité dans la 
littérature) ; 
- l’édification d’élément de construction de l’oxyde ; 
- la croissance de l’oxyde, supportée par le transport des lacunes d’oxygène au travers de la 
couche d’oxyde, qui conduit au transport de l’espèce OHO° vers le métal ; 
- l’adsorption de l’hydrogène dans l’alliage. 
4.1. Proposition d’un mécanisme de transport de l’hydrogène menant à 
l’absorption d’hydrogène par l’alliage 
En milieu aqueux hydrogéné, la molécule d’eau est l’espèce oxydante ; à l’interface externe, on 
trouve donc les réactions suivantes (en quatre étapes) : 
- adsorption non dissociative de la molécule d’eau sur un site de surface : 
¾¾®
¬¾¾
+ -2 2H O s H O s  (1) 
- consommation d’une lacune d’oxygène§ : +¾¾®
¬¾¾
- + °° + +2 2
X




+ °2XO OO H OH  (2b) 
- réduction des protons libres : + ¾¾®
¬¾¾
+ 2
1' 2H e H   (2c) 
                                                     
 
§ Pour rappel, la connaissance du type de semi-conduction de l’oxyde formé en milieu primaire associé à la 
connaissance de la direction de croissance de l’oxyde permet de postuler que les défauts responsables de 
la croissance sont les lacunes d’oxygène (Cf. chapitre 1, section 1).  
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Puis, au travers de la couche d’oxyde, la diffusion des ions 
°OOH dans le gradient de lacunes 
d’oxygène, transporte l’espèce hydrogénée jusqu’à l’interface interne (3). Comme toute étape de 
transport diffusionnel, cette étape peut constituer une étape limitante pour l’absorption de 
l’hydrogène par l’alliage. 
Enfin, à l’interface interne, on trouve les réactions suivantes : 
- croissance de l’oxyde, et création des lacunes d’oxygène et d’électrons : 
¾¾®
¬¾¾
+ + + °° +2 2 4 8 'X XNiCr OCr Ni Cr Ni V e  (4a)  
- absorption d’hydrogène (par l’alliage) : ¾¾®
¬¾¾
° + +' XO OOH e O H  (4b) 
Comme il l’a été mentionné plus tôt, une conséquence de le transport de l’espèce OHO° est un lien 
fort entre absorption d’hydrogène et cinétique d’oxydation. Ceci implique, que lorsque la cinétique 
d’oxydation diminue, avec l’avancement, après la passivation de l’alliage, une quantité négligeable 
d’hydrogène est absorbée. En revanche, lors de la rupture du film d’oxyde en fond de fissure par 
exemple, le  processus de repassivation va générer d’importantes quantités d’hydrogène de 
manière très locale et transitoire, avec des activités d’hydrogène équivalentes importantes. Il est 
donc possible d’atteindre des quantités importantes d’hydrogène aux joints de grains, non 
détectables par des dosages d’hydrogène par fusion du fait de leur caractère local et transitoire. 
Par ailleurs, comme l’oxyde sera localement moins épais qu’aux endroits non réexposés au milieu, 
le flux net d’hydrogène, quelle que soit sa source, sera localement plus élevé qu’ailleurs. Le 
mécanisme proposé est donc susceptible de jouer un rôle important dans le cadre de la 
propagation des fissures de CSC.  
4.2. Influence de la pression partielle d’hydrogène sur le mécanisme 
Le mécanisme proposé est valable pour les temps courts d’oxydation, où il a été montré que la 
contribution du dihydrogène de surpression était négligeable par rapport à la contribution de 
l’hydrogène de corrosion. Morton [Morton01] a montré, qu’aux temps longs d’oxydation (à 
avancement grand), l’hydrogène de surpression contribuait de manière importante à la pénétration 
d’hydrogène dans l’alliage. On peut tout de même se poser la question de l’influence d’une 
augmentation de la pression d’hydrogène sur la prise d’hydrogène décrite par ce mécanisme : en 
effet, la variation non-monotone de la sensibilité à la CSC avec la pression partielle d’hydrogène 
(en supposant que les données disponibles permettent d’écarter un effet prépondérant de la 
variation du pH de la solution), n’est pas expliquée sur la base de la variation d’absorption 
d’hydrogène provenant du gaz de surpression, qui varie en 2( )P H  (expériences de Morton, 
Section  1 de ce chapitre).  
4.2.1. Approche théorique 
La pression partielle d’hydrogène peut avoir une influence dans ce mécanisme, puisqu’elle 
intervient dans les équilibres décrits par les équations précédentes. En combinant les équations 
(2a) et (2c) d’une part, et (2b) et (2c) d’autre part, il est possible de formuler la seconde étape de 
manière alternative : ¾¾®
¬¾¾
- + °°+ + +2 22 '
X
O OH O s V e O H s  (5)   et  ¾¾®¬¾¾+ ° +21 '2
X
O OH O OH e  (6). 
En considérant que les étapes réactionnelles décrites par les équations (1), (5) et (6) sont 
réversibles**, et que l’électroneutralité est respectée localement au travers de l’oxyde, la 
concentration en ions OHO° à l’interface externe peut être déterminée en résolvant le système 
d’équations couplées constitué des lois d’actions des masses des équations précédentes et de 
l’équation de respect de l’électroneutralité, c’est à dire dans le cas présent : 
[ ] [ ] [ ]
= °° + °' 2 O Oe V OH  
(7), les crochets symbolisant la fraction molaire en élément symbolisés entre ceux-ci.  
                                                     
 
** On suppose ici que la croissance de l’oxyde est limitée par la diffusion des défauts dans le sous-réseau 
anionique, ce qui est compatible avec les résultats présentés ici, ainsi que d’autres expériences [Lefaix11]  
montrant une dépendance de la cinétique d’oxydation avec le taux de défauts dans l’alliage, défauts qui 
modifient la cristallinité de l’oxyde (courts-circuits). 
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Les constantes thermodynamiques K associées aux réactions (1), (5) et (6) sont respectivement 































e V a H O














où  qéq  réfère au taux d’occupation des sites de surface de l’oxyde à l’équilibre, a(H2) à la fugacité 
d’hydrogène dans le milieu, imposée par le dihydrogène gazeux, et a(H2O) à l’activité de l’eau. 
La résolution de ce système amène à l’égalité suivante : 
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 (12).  
Cette relation met en évidence une augmentation théorique de la concentration en ions OHO° avec 
l’augmentation de PH2. Cependant, le manque d’information sur les valeurs des constantes K ne 
permet pas de tracer une dépendance, même qualitative, de ce paramètre avec la pression 
d’hydrogène. Il est cependant à noter, qu’un raisonnement similaire permet de déterminer 
l’expression de la dépendance de la concentration en lacunes d’oxygène avec la P(H2) :  
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 (13) 
montrant également une augmentation de la concentration de lacunes (une diminution du gradient 
de lacunes) avec la P(H2,) et mettant en évidence qu’il n’est pas possible de considérer la 
concentration de la concentration en lacunes d’oxygène comme une constante lors de l’évaluation 
de la variation de la concentration d’autres espèces avec une variation du pouvoir oxydant. 
4.2.2. Données expérimentales mettant en évidence le rôle de pH2 
L’influence de la pression d’hydrogène sur les mécanismes d’absorption et de transport dans les 
oxydes formés sur les alliages base nickel en milieu primaire, c’est à dire, les spinelles mixtes de 
type Ni(Cr,Fe)2O4, avec parfois la présence de nodules de sesquioxyde de chrome, Cr2O3 (à 
l’interface interne), ont été très peu étudiés. Les travaux de Morton ne permettent pas, du fait du 
nombre limité d’informations données par cet auteur en regard des études, à différentes 
températures, que celui-ci semble avoir effectuées, d’évaluer la solubilité ou le coefficient de 
diffusion de l’hydrogène au travers de la couche d’oxyde. Cependant, certaines  observations 
faites par l’auteur, malheureusement très peu détaillées, peuvent se révéler d’intérêt, par 
comparaison avec d’autres travaux de la littérature. Par exemple, Morton effectue deux tests de 
changement de pression partielle, et suit la variation du flux de perméation, en passant tout 
d’abord vers le domaine de stabilité de NiO (c’est à dire un changement de pression partielle 
d’environ 14,92 kPa à 2,88 kPa, et observe une diminution rapide du flux sur deux jours, 
proportionnelle à la racine de la différence entre ces pressions. Mais, lorsque cet auteur revient à 
la pression initiale, le flux met 10 jours à revenir à l’état initial. Morton propose que, lors de cette 
seconde étape, l’oxyde qui a crû lors de l’exposition au milieu dans les conditions de stabilité de 
NiO , est réduit pour revenir au flux initial ; ou bien, que le film d’oxyde a été altéré, lors de la sortie 
du domaine de stabilité de NiO, de sorte que la perméabilité de l’hydrogène augmente.  
Cette seconde hypothèse a déjà été suggérée par Hecker [Hecker90], sur des alliages 
austénitiques d’intérêt industriel, dont un alliage proche de l’inconel 600 à haute température 
(Hastelloy X, Ni-22%Cr-18%Fe) et sur la série des Incoloy 800 (~Fe-20%Cr-32%Ni). Celui-ci 
rapporte des résultats de perméation au travers de film d’oxydes formés sur  de fines membranes 
de ces alliages en atmosphère H2/H2O, lors d’un changement rapide de pression partielle 
d’oxygène équivalente ( 2éqPO ), proportionnelle au rapport P(H2O)/P(H2). Le transitoire obtenu par 
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Hecker, pour une membrane en Incoloy 802†† est présenté Figure III-14 (bien que l’auteur ne le 
spécifie pas, il est probable que, comme d’autres tests présentés dans cet article, la température 
de l’essai soit de 900°C). On  observe que le flux passe par un maximum puis redescend vers la 
valeur du flux stationnaire pour la nouvelle pression, ce qui n’est pas ce qui est attendu pour un 



































Figure III-14 : Transitoire de perméation d’hydrogène au travers une membrane d’Incoloy 802 oxydée 
en milieu H2/H2O lors d’un changement de 2éqPO  de 10
-16 à 10-20 bar ; (a) : vue globale de l’essai ; (b) : 
détail aux temps courts ; d’après [Hecker90]. 
Plutôt qu’une réduction suivie d’une reconstruction, on peut penser que ce transitoire anormal  
suggère une réorganisation de l’oxyde lors du changement d’atmosphère, ayant pour 
conséquence une libération d’hydrogène plus importante, en particulier, un changement de nature 
ou de concentration des défauts de l’oxyde (ce point sera repris plus loin dans ce chapitre). La 
différence entre un transitoire classiquement attendu et la courbe Figure III-14 correspondrait ici à 
une entrée supplémentaire d’hydrogène provenant des molécules d’eau (ce point sera redétaillé 
plus loin). 
Par ailleurs, la non réversibilité des propriétés d’un oxyde (comme dans les expériences de 
Morton) lors d’un changement d’atmosphère, puis d’un retour à l’atmosphère initiale, a été 
rapportée par Guillou. Cet auteur a étudié la conductivité d’oxydes formés sur un chromino-
formeur base fer (AISI 441, Fe-18%Cr), lors d’essais à haute température (800°C), sous air sec et 
sous atmosphère Ar-1%H2-9%H2O. Celui-ci mesure la résistance de contact (paramètre ASR) de 
l’oxyde lors de changements répétés d’une atmosphère à une autre (Figure III-15). 
Lors du passage sous air sec, l’ASR chute très rapidement et se stabilise autour d’une même 
valeur dans les trois cas. En revanche, lors des passages répétés sous Ar-1%H2-9%H2O, le retour 
du paramètre ASR vers sa valeur initiale procède d’abord très rapidement, mais ralentit ensuite : 
vingt heures ne suffisent pas pour retrouver la valeur ASR de départ.   
Comme pour les résultats de Morton, on atteint le régime stationnaire plus rapidement lors d’une 
diminution de la pression d’hydrogène, et le phénomène n’est que partiellement réversible. Guillou 
propose que ces observations correspondent à une difficulté à doper la couche d’oxyde avec des 
protons après formation de la couche (par opposition à leur incorporation lors de la croissance, 
ceux-ci diffusant avec l’ion oxygène sous forme d’ions hydroxydes) au même niveau que lors de sa 
formation. Cet auteur suggère que la force motrice pour la diffusion des protons soit dans ce 
                                                     
 
†† Alliage chromino-formeur ; les couches formées ici sont très semblables à celles formées sur les alliages 
base nickel en milieu primaire : une couche interne de Cr2O3 recouverte d’une couche à croissance interne 
de spinelle mixte, généralement de nickel et chrome mais pouvant aussi contenir d’autres éléments en 
fonction de la composition de l’alliage. 
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second cas différente [Guillou11b]. Cependant, cette hypothèse n’explique pas la très rapide mise 
à l’équilibre lors du passage sous air sec. Cette non réversibilité suggère donc la présence de 
deux mécanismes différents de remise à l’équilibre des défauts : on peut supposer qu’il s’agit des 
défauts électroniques dans le cas du passage sous air, et des défauts ioniques (protons) lors du 
passage en atmosphère hydrogène/vapeur d’eau‡‡, puisque les premiers ont généralement une 
énergie d’activation pour la diffusion plus faible que ces derniers [Norby93]. 
 
Figure III-15 : Évolution de la mesure ASR sur un alliage K41X oxydé à 800°C sous Ar-1%H2-9%H2O 
lors de changement de milieux répétés air sec/ Ar-1%H2-9%H2O, d’après [Guillou11b]. 
Par ailleurs, lors d’essais en milieu H2/H2O à différentes teneurs en H2O de 0% à 9%, Guillou 
montre que la présence d’hydrogène provenant du gaz influe peu sur la conductivité, tandis que la 
présence de vapeur d’eau, et l’absorption par l’oxyde des protons associés, influe beaucoup sur la 
conductivité, bien que les protons provenant de la vapeur d’eau soient présents en concentration 
très faible devant l’hydrogène du gaz (3 ordres de grandeur). Cet auteur suggère soit que 
l’hydrogène diminue le nombre de porteurs de charges en influant sur les équilibres des défauts, 
soit agisse comme centre de recombinaison pour les porteurs de charge et abaisse ainsi la 
conductivité de l’oxyde [Guillou11b].  
Cependant, les résultats d’Hecker [Hecker90] semblent indiquer que la première de ces 
hypothèses est la plus probable. On peut penser, pour une croissance anionique et un oxyde de 
semi-conduction de type N, comme c’est le cas pour les oxydes formés sous atmosphère 
hydrogène/vapeur d’eau de Guillou, à un changement de la concentration en lacunes d’oxygène, 
suivant la relation :  
¾¾®
¬¾¾
°° + + ° +2 2 
1  2  ( ) °   ( )O OV H O g HO h H g , qui décrit la réaction d’une molécule d’eau avec 
une lacune d’oxygène parvenue à l’interface externe, pour former un ion hydroxyde en substitution 
sur le sous-réseau anionique, un trou d’électron et de l’hydrogène gazeux. Dans ce cas, une 
augmentation de la pression partielle de H2 entraine une augmentation de la concentration en 
lacunes d’oxygène à cette interface. Comme la concentration en lacunes d’oxygène à l’interface 
interne est fixée par l’équilibre d’édification de l’oxyde, à l’interface métal/oxyde, cela revient à 
diminuer le gradient de lacunes (Figure III-16), et donc à diminuer la force motrice pour 
l’oxydation : il s’agit d’une seconde manière d’envisager la diminution  du pouvoir oxydant lors 
                                                     
 
‡‡ Cette conception sera revue et détaillée plus loin dans ce chapitre (§ 4.4.), après l’apport d’informations 
complémentaires.  
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d’une augmentation de la pression d’hydrogène.  
Le retour à l’équilibre de la concentration de lacunes à l’interface externe nécessite l’entrée 
d’oxygène pour occuper les lacunes devenues excédentaires. Des ions OHO° sont donc 
susceptibles de pénétrer dans l’oxyde. Cependant, ceux-ci ne migreront pas jusqu’à l’interface 
interne : ils viendront occuper les lacunes excédentaires en proche surface de l’oxyde (aire en 
bleu, sur la Figure III-16 (a)). Les ions oxygène peuvent donc se défaire de leur proton dans cette 
zone, et celui-ci migre « seul » jusqu’à l’interface interne pour être réduit§§. Ces protons peuvent 
être la source de l’hydrogène supplémentaire observé dans les expériences de Hecker [Hecker90]. 
Sur la Figure III-16(b), l’aire bleutée pourrait ainsi correspondre aux protons rentrés avec l’oxygène 
venant remettre à l’équilibre la concentration en lacunes près de l’interface externe, et qui viennent 
s’ajouter aux atomes d’hydrogène neutres dont le flux augmente du fait de l’augmentation de la 
pH2, comme pour une membrane « inerte » (dont le transitoire hypothétique est tracé en pointillés). 
 
Figure III-16 : Changement de concentration en lacunes d’oxygène à l’interface externe avec la P(H2) 
(a) ; courbe de perméation de la Figure III-14 séparant la contribution des protons associés à l’entrée 
de nouveau ions OHO° (aire bleutée), et de l’hydrogène neutre associé au transitoire normal attendu 
pour une membrane « inerte »  en pointillés (b). 
On remarquera que dans ce cas, les courbes de la Figure III-16(b) montrent que la migration des 
protons est au moins aussi rapide que celles des atomes d’hydrogène « neutres ». Cependant, il 
n’est pas possible de déterminer ici si la différence de vitesse de dissociation des molécules de H2 
et H2O à la surface de l’oxyde est responsable de ces différences ou si la charge de l’hydrogène a 
une influence.   
4.2.3. Absorption d’hydrogène dans d’autres oxydes d’intérêt 
Il est intéressant de remarquer qu’un mécanisme similaire à celui proposé paragraphe 4.1. a 
également été proposé pour la zircone formée sur les alliages à base de zirconium exposés en 
atmosphère vapeur d’eau [Veshchunov98].  La zircone est un oxyde intéressant à plusieurs titres : 
lorsque celui-ci se développe sur les alliages à base zirconium exposés au milieu primaire des 
                                                     
 
§§ On peut ici suggérer qu’il y a deux populations d’ions hydroxydes : une population liée à la croissance de 
l’oxyde, qui est celle du mécanisme proposé plus tôt ; et une seconde, qui vient occuper les lacunes 
excédentaires liées au changement d’équilibre thermodynamique. Le retour à la nouvelle concentration à 
l’équilibre en lacunes d’oxygène se fait par « remplissage » des lacunes devenues excédentaires de proche 




°  OO iHO H dans l’oxyde, par opposition à la réaction (4b) du mécanisme 
proposé, qui a lieu à l’interface interne. Le proton ainsi libéré migre « seul » vers l’interface interne pour être 
réduit et absorbé par l’alliage, donnant une contribution supplémentaire et transitoire au flux de perméation. 
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REP, il croit de manière anionique et possède une semi-conduction de type N [Cox76], tout 
comme les oxydes formés sur les alliages à base nickel de cette étude.  
Park [Park91] et Veshchunov [Veshchunov98] rapportent par ailleurs des résultats de Wagner, qui 
a étudié l’absorption d’hydrogène dans la zircone exposée à un milieu vapeur d’eau. Wagner 
déduit de la dépendance de solubilité apparente avec la pression partielle en vapeur d’eau un 
mécanisme basé sur l’absorption d’hydrogène sous forme d’ion hydroxyde en substitution sur le 
sous réseau anionique. Dans ces deux cas, l’hydrogène semble encore « garder sa charge 
initiale » lors de l’entrée dans l’oxyde.  
Enfin, McIntyre a étudié l’absorption de l’hydrogène dans la zircone formée sur un alliage Zr-Nb 
(probablement sous O2). Celui-ci expose des échantillons préoxydés à une atmosphère tantôt de 
D2, tantôt de D2O, à des pressions partielles identiques, à 350°C, puis mesure le profil de 
deutérium dans la zircone par SIMS. Cet auteur note qu’une part plus importante de deutérium a 
pénétré l’oxyde dans le cas où les échantillons sont exposés en atmosphère D2O. Cet effet est 
cependant attribué (sans mesures associées) à une différence de cinétique de dissociation de ces 
deux molécules à la surface de l’oxyde [McIntyre90]. 
Par ailleurs, Park a étudié l’intégration de l’hydrogène dans de la zircone tétragonale exposée à de 
l’hydrogène gazeux. Cet auteur montre que la dépendance de la solubilité de l’hydrogène avec la 
pression d’hydrogène implique l’entrée de cet élément sous forme d’hydrogène neutre. De plus, 
celui-ci montre que la solubilité de l’hydrogène est proportionnelle à l’écart à la stœchiométrie de 
l’oxyde (cet oxyde est déficient en oxygène). Lors de l’entrée de l’hydrogène neutre, on peut écrire 
la dissolution de l’hydrogène [Park91]: ¾¾®
¬¾¾
+ °° ° + °2
1
2 iO OH V H V . Dans ce cas, l’électron de 
l’hydrogène se localise autour d’une lacune doublement chargée, ce qui a pour conséquence de 
supprimer un état localisé des électrons dans la bande interdite. On peut considérer qu’alors, 
l’absorption d’hydrogène dans l’oxyde est un moyen de se rapprocher d’un oxyde « idéal », en 
supprimant des défauts électroniques***. Cela explique aussi pourquoi la solubilité de l’hydrogène 
est proportionnelle à l’écart à la stœchiométrie : une fois les charges (en termes de défauts 
électroniques) des lacunes compensées, introduire de l’hydrogène demande une énergie 
importante, puisqu’elle introduit de nouveaux défauts. 
On remarquera que l’hydrogène neutre ne peut compenser que des défauts de charge effective 
positive. Ainsi, la solubilité de l’hydrogène provenant d’une phase gazeuse dans les oxydes 
dépend du type de défauts présents. On voit qu’en conséquence, la solubilité en hydrogène neutre 
dans un semi-conducteur intrinsèque de type P doit être très réduite†††.  
Finalement, la pression partielle d’hydrogène gazeux dans le milieu peut avoir un effet sur la 
concentration en défauts, comme cela a été montré théoriquement, et suggéré par des résultats 
expérimentaux de la littérature sur des systèmes proches. La pression d’hydrogène  peut aussi 
avoir des effets sur la nature de ces défauts, parce que l’électron associé à l’hydrogène neutre 
rentrant dans l’oxyde peut compenser des charges positives.  
Par ailleurs, dans les semi-conducteurs de type N, il a été observé que dans le cas de Y2O3 dopé 
Ca, ou dans du TiO2 dopé avec plusieurs impuretés de moindre valence (c’est à dire dans le cas 
d’un dopage P minoritaire dans un semi-conducteur de type N), que les protons compensaient la 
charge de ces dopants. Dans la plupart des cas, la solubilité de l’hydrogène lors d’une exposition 
sous vapeur d’eau augmente avec la concentration en dopants accepteurs. Inversement, on 
                                                     
 
*** Il semble, et c’est ce qui est supposé ici et dans la suite de ce chapitre, que l’introduction d’un atome 
d’hydrogène n’est pas associée à la création d’un état localisé dans la bande interdite. Les charges 
effectives restent donc les mêmes, mais on a en quelque sorte remplacé un défaut électronique par un 
défaut physique. Ces expériences semblent suggérer que ce remplacement est favorable. 
††† En atmosphère contenant de l’hydrogène sous forme de H2 uniquement, un oxyde de type P compact 
restant stable aux faibles P(O2) doit constituer une barrière efficace contre la perméation de l’hydrogène 
dans son substrat. Dans une moindre mesure, un oxyde isolant constitue également une meilleure barrière, 
relativement à un oxyde de semi-conduction intrinsèque de type N. 
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diminue la solubilité de l’hydrogène en augmentant la concentration en éléments donneurs (dans 
un semi-conducteur de type N)‡‡‡ [Norby89].  
 
Ces propriétés impliquent d’importantes différences quant aux effets de la présence d’hydrogène 
dans l’oxyde en fonction de sa provenance : en effet, l’hydrogène pénétrant dans l’oxyde « garde la 
charge » qu’il avait avant d’y être introduit. Les résultats présentés plus tôt montrent qu’aux temps 
courts d’oxydation, le proton est l’espèce hydrogénée prépondérante ; mais aux temps longs 
(expériences de Morton), l’hydrogène « neutre »,  provenant de l’hydrogène de surpression 
dissous dans le milieu primaire semble être prépondérant. 
La conséquence de la présence de ces deux espèces dans l’oxyde, sur sa croissance et ses 
propriétés, doit donc être détaillées.  
4.3. Défauts hydrogénés et propriétés de l’oxyde 
Les défauts électroniques sont généralement plus mobiles que les défauts ioniques, y compris les 
protons, bien que ceux-ci soient plus rapides que les autres ions dans les oxydes [Norby93]. Ainsi, 
dans une couche d’oxyde très fine en formation, il peut exister une distribution volumique de 
charges résultant de cette différence de mobilité [Sarrazin00]. Dans le cas de la migration 
simultanée d’une lacune d’oxygène doublement chargée et d’électrons depuis l’interface interne 
vers l’interface interne, il peut s’établir au contact du métal une charge d’espace positive 
compensée de manière localisée à l’interface externe par une charge d’espace négative (Figure 
III-17).  
Cette distribution de charges produit un champ électrique net au sein de la couche qui accélère les 
défauts ioniques chargés positivement et ralentit la progression des défauts électroniques chargés 
négativement§§§ [Sarrazin00]. On imagine assez bien l’effet de l’incorporation de protons lors de 
l’entrée des ions oxygène dans le réseau de l’oxyde : la charge positive supplémentaire diminue le 
gradient de charges, et diminue ainsi l’effet accélérateur du champ sur la migration des lacunes 
d’oxygène, par exemple. Il s’agit d’une manière alternative d’envisager la diminution du pouvoir 
oxydant avec le dopage de la couche d’oxyde par les protons. 
En revanche, lorsque l’hydrogène provient de la molécule H2, il est introduit avec son défaut de 
compensation de charge (son électron). Les électrons de compensation apparaissent donc cette 
fois-ci à l’interface externe, et non plus à l’interface interne (cas précédent). 
                                                     
 
‡‡‡ On a, pour ce qui est de la fraction des atomes de métal de moindre valence MlM’ responsable de cette 
contribution P (l’autre partie pouvant être compensée par des lacunes d’oxygène),  et compensés par des 
charges positives, une condition d’électroneutralité :  
[ ] [ ]
= °'MMl h  en l’absence de protons. Lors de 
l’insertion des protons, elle devient :
[ ] [ ] [ ]
= ° + °'M iMl h H . Comme la concentration [ ]'MMl est une constante, 
on voit que l’insertion de protons compense la charge physique, électrique, du dopant, mais supprime 
également des trous d’électrons, donc, compense le défaut électronique associé au dopant. 
§§§ On parle ici des défauts mis en jeu dans la croissance d’un oxyde semi-conducteur de type N dont le 
défaut majoritaire est la lacune d’oxygène. 
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Figure III-17: Profils de concentration en défauts lacunaires et électroniques dans une couche 
d’oxyde en cours de croissance (semi-conduction type N), adapté de [Sarrazin00]. 
Dans une expérience dans laquelle l’oxyde est en cours de croissance, la présence d’hydrogène 
provenant du gaz ne doit donc que peu modifier le champ électrique, et ne pas avoir d’influence, 
ou très peu, sur le transport des défauts (tel que décrit au paragraphe précédent). Par contre, le 
changement des états de charges des défauts de charge effective positive, comme montré dans le 
cas de la zircone, peut influencer leur migration. 
La différence profonde de la source et de la localisation du défaut de compensation de charge du 
proton, en fonction de la provenance du défaut hydrogéné, suggèrent également que l’hydrogène 
aura un comportement très différent, selon qu’il provienne de l’eau, ou du dihydrogène. 
Guillou a effectué une série d’expériences sur un alliage à base nickel (alliage Haynes 230, Ni-
22%Cr) chromino-formeur allant dans ce sens. Cet auteur effectue un essai de corrosion à 850°C 
en atmosphère He + 200 ppm H2 + 570 ppm D2O, où D est l’isotope stable de masse  2 de 
l’hydrogène (deutérium). Cet auteur mesure ensuite les profils élémentaires de l’hydrogène et du 
deutérium au travers de la couche d’oxyde ; ces profils sont reportés Figure III-18, ainsi que le 
profil de chrome, permettant de localiser la couche d’oxyde.  
La couche d’oxyde formée dans ces conditions est duplexe, avec une couche interne 
correspondant à de la chromine, recouverte d’une couche enrichie en manganèse de structure 
spinelle. Enfin, l’auteur indique que dans tous les cas, la croissance de l’oxyde est externe (bien 
qu’aucune expérience  n’ai été faite pour confirmer la nature cationique de la croissance de la fine 
couche de spinelle dans ces travaux). 
On constate d’une part, que l’hydrogène provenant du gaz est très majoritaire dans la couche 
d’oxyde : celui-ci est présent en concentration supérieure de trois ordres de grandeurs environ par 
rapport au deutérium (en supposant que les deux isotopes s’ionisent de façon similaire dans 
l’oxyde). Or, il y a trois fois plus de deutérium dans l’atmosphère de corrosion qu’il n’y a 
d’hydrogène. Par ailleurs, on remarque que le profil de l’hydrogène décroît de manière quasi-
monotone, tandis que le profil du deutérium montre qu’il y a accumulation de cet élément à 
l’interface interne (qui ne sera pas commentée ici). 


































Figure III-18: Profil SIMS de H, D, et Cr au travers de la couche d’oxyde formée sur l’alliage Haynes 
230 oxydé en milieu hydrogène/vapeur d’eau deutérée, à 850°C, d’après [Guillou11a] ; l’interface 
métal-oxyde déterminée par l’auteur est matérialisée en pointillés. 
Ces tendances semblent aller dans le sens des différences de comportement soulignées plus tôt : 
l’hydrogène du gaz peut rentrer dans l’oxyde dans la limite de sa solubilité (liée aux défauts de 
l’oxyde), et avec une cinétique limitée par sa diffusion ; tandis que l’hydrogène provenant des 
molécules d’eau ne peut rentrer que lors de l’édification d’une nouvelle unité de construction de 
l’oxyde. On voit pour ces essais que les conséquences sur les concentrations en hydrogène 
absorbable sont très différentes. 
4.3.1. Influence des protons 
Il est intéressant de constater que, pour l’alliage étudié par Guillou mentionné au paragraphe 
précédent, et ses conditions de température, le type de semi-conduction au sein de la couche 
dépend des pressions partielles en H2 et en H2O. Guillou rapporte en effet qu’en fonction de ces 
variables la couche formée est duplexe, et soit entièrement de semi-conduction de type N ; soit de 
type N pour la partie interne, et de type P pour la partie la plus externe, dans le cas où le rapport 
pression partielle d’H2O sur H2 est  le plus faible. Une manière de réconcilier les changements de 
semi-conduction de la couche d’oxyde externe observés, sans faire appel à un changement de 
défaut responsable de la croissance****, est d’envisager les effets du dopage par les protons de 
l’eau.  
Une tentative d’illustration d’un tel effet va être proposée. Toutefois, les propriétés des spinelles 
mixtes riches en manganèse sont très complexes et relativement peu documentées : l’exemple 
traitera donc le cas où la couche externe est également constituée de Cr2O3. Ce choix est dicté par 
des similitudes de comportement entre la chromine formée sur du chrome pur et les couches 
d’oxyde observées sur cet alliage chromino-formeur, dans des conditions similaires. En effet, la 
chromine formée sur du chrome pur oxydé à 900°C sous 150 mbar d’oxygène pur forme une 
couche duplexe, dont les propriétés semi-conductrices sont : semi-conduction de type N pour la 
couche interne et semi-conduction type P pour la couche externe [Wouters08]. Tveten montre par 
ailleurs, sur du chrome pur oxydé à 900°C dans 20 mbar d’oxygène pur, lors d’expériences 
séquencées faisant intervenir de l’oxygène 18 lors de la seconde séquence, que la croissance de 
la couche interne est anionique et supportée par la diffusion des lacunes d’oxygène, et que la 
croissance de la couche externe est cationique, supportée par la diffusion des lacunes de chrome 
                                                     
 
**** En l’absence d’éléments dopants, la transition d’un type de semi-conduction P à N, en conservant une 
croissance externe implique le changement du défaut responsable de la croissance de la lacune de métal 
aux cations en position interstitielle. 
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[Tventen99]. 
Or, lors d’essais d’oxydation du chrome pur sous 150 mbar de vapeur d’eau à 900°C, le type de 
semi-conduction de la couche externe change, de type P au type N. De plus, sous vapeur d’eau, 
ces auteurs rapportent que l’oxydation est accélérée par rapport à une oxydation sous O2 pur, et 
proposent qu’une diffusion plus rapide de l’ion hydroxyde en soit la cause [Wouters08]. Des 
protons pénètrent donc la couche d’oxyde externe, a minima, avec les ions oxygène diffusant vers 
l’interface interne.  
De plus, la dissociation des molécules d’eau laisse un proton libre qui, dans le cadre du modèle 
proposé plus tôt, se recombine sous forme de dihydrogène gazeux. Cependant, ces protons 
peuvent aussi pénétrer la couche d’oxyde externe. Celle-ci est déficiente en métal, avec la 
présence de lacunes, qui sont triplement chargées négativement dans le cas de Cr2O3 : VCr’’’.  
Ces lacunes peuvent être créées à l’interface externe, par une réaction du  type : 
- sous O2 : ¾¾®
¬¾¾
- + + °+22
3 3 2 ''' 6XO CrO s O V h s  ; 
- sous vapeur d’eau (en supposant la formation d’ions hydroxyde qui participeront à la 
formation de la couche interne) : ¾¾®
¬¾¾
- ° + + +23 3 2 ''' 3 3O CrH O s OH V H s  ; 
Ici, l’introduction des protons dans l’oxyde permet de supprimer les trous d’électrons formés pour 
compenser la charge des lacunes de métal. Ce faisant, on supprime la contribution P de la 
conduction de l’oxyde ; le bilan des charges positives reste le même, mais les protons, non 
mobiles, ne permettent pas la conduction électrique. 
 
Des études de photoélectrochimie effectuées sur des couches de Cr2O3 formées 
électrochimiquement sur des substrats de chrome très purs ont montré que cet oxyde est isolant 
ou bien très faiblement de semi-conduction de type P [Sunseri90]. Or, les couches de Cr2O3 
formées en milieu primaire sur les alliages à base nickel sont des semi-conducteurs de type N. De 
même, le spinel mixte NiCr2O4 formé sous air est isolant tandis que celui formé en milieu primaire 
nominal est de type N [Marchetti07]. On peut suggérer qu’une suppression de la composante de 
type P par dopage par les protons de ces oxydes soit responsable de ces changements de 
propriétés de conduction. 
4.3.2. Influence de l’hydrogène neutre 
La manière la plus classique d’étudier l’effet de l’hydrogène neutre sur les propriétés de l’oxyde est 
probablement d’exposer une couche d’oxyde en croissance à un milieu oxydant contenant une 
pression partielle de H2. Cependant, dans ce cas, la définition du pouvoir oxydant reste incertaine 
et, dans le cadre des études sur les alliages à base nickel exposés en milieu primaire, l’effet de la 
P(H2) sur le pH et d’autres paramètres, tels que la solubilité des cations, ou la stabilité des oxydes, 
ne permet pas de tirer des conclusions assurées des effets observés. 
Quelques auteurs ont opté pour un pré-chargement de la phase métallique en hydrogène.  
Par exemple, Anghel a étudié l’effet d’un préchargement en deutérium†††† d’alliages à base 
zirconium sur leur oxydation à 400°C dans 20 mbar d’oxygène. Cet auteur met en évidence une 
part de croissance cationique (diffusion des ions Zr vers l’extérieur) sur cet alliage connu pour son 
oxydation à caractère anionique (formation de ZrO2). Cet effet est contrebalancé lors de l’ajout de 
plots en platine permettant une dissociation plus rapide des molécules de O2, sur la surface des 
échantillons [Anghel05]. Malheureusement, le type de semi-conduction de l’oxyde formé sur les 
échantillons préchargés n’est pas connu ; le défaut responsable n’est donc pas déterminable ici. 
Tveten a étudié la cinétique d’oxydation du chrome sous 20 mbar d’O2 pur à 900°C, sur des 
matériaux haute pureté, bruts de réception ou bien dégazés de leur hydrogène d’élaboration à 
                                                     
 
†††† Le chargement en deutérium s’effectue par voie cathodique ; Anghel ne rapporte pas de formation 
d’hydrures associée à ce chargement. 
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haute température sous vide. Cet auteur montre que la part de croissance cationique de la couche 
d’oxyde (Cr2O3, les résultats de ces essais d’oxydation, mais sans hydrogène, étant présentés au 
paragraphe précédent) augmente de manière très importante, aux dépens de la part d’oxydation 
interne, en présence d’hydrogène d’élaboration. Cet effet a pour conséquence de diminuer 
l’adhérence de la couche d’oxyde sur le substrat métallique. Tveten propose que l’hydrogène 
présent dans le métal augmente la concentration en lacunes cationiques dans l’oxyde [Tveten99]. 
Sur l’un des matériaux testés (le plus pur, 7 ppm massiques d’hydrogène dissous), la présence 
d’hydrogène ralentit la cinétique d’oxydation, tandis que sur un autre (moins pur, 40 ppm 
massiques dissous), la présence d’hydrogène l’augmente [Tveten99]. Si les effets de la pureté du 
matériau et de la concentration en hydrogène ne sont pas distinguables avec cette seule étude, 
l’observation faite par Tveten, qui montre que sur la matériau le plus pur, le changement de sens 
de croissance est le plus drastique, semble indiquer un effet fort de la pureté.  
Enfin, Hou a étudié l’effet d’un préchargement en hydrogène d’échantillons d’alliage 600 exposés 
en  milieu primaire oxygéné à 288°C ; tous les échantillons (chargés ou non) étant exposés au 
même milieu. Cet auteur met en évidence une perte de masse plus importante dans le cas des 
échantillons contenant de l’hydrogène. Les couches d’oxyde formées dans ce milieu sont 
duplexes, avec la présence d’une couche interne plus riche en chrome que la couche externe. De 
plus, la couche d’oxyde formée sur les échantillons contenant de l’hydrogène contient de 
nombreux défauts visibles au MET à des grandissements moyens (en l’absence d’hydrogène, la 
couche externe présente également de nombreux défauts mais dans une moindre mesure). Ces 
auteurs suggèrent que l’effet de l’hydrogène est également ici d’augmenter la concentration en 
lacunes métalliques dans la couche d’oxyde [Hou10]. 
Compte tenu du fait qu’en présence d’oxygène, la formation de NiO, oxyde à croissance externe, 
et de semi-conduction de type P, est possible (malheureusement aucune étude sur les propriétés 
de semi-conduction des oxydes formés sur l’alliage 600 dans ces conditions n’a été publiée). Une 
part de croissance externe de la couche d’oxyde formée sur ces échantillons, d’ailleurs suggérée 
par la présence d’aiguilles  à la surface de l’oxyde, peut être envisagée. Hou ne conclue pas à la 
présence de NiO, mais de spinelles sur la base de clichés de diffraction. Toutefois, les 
concentrations élémentaires mesurées dans ces films rapportent des ratios Cr/Ni très éloignés de 
ceux trouvés dans les oxydes formés en milieu primaire nominal. Par ailleurs, le déficit important 
en métal suggère, si les analyses effectuées sont fiables, un fort écart à la stœchiométrie en métal, 
de l’ordre de 10 à 15%, sur la base d’un oxyde type NiO, à 50% atomique d’oxygène. Cet écart 
peut être expliqué par l’agglomération de lacunes de métal en concentration importante‡‡‡‡.  
L’hypothèse de l’auteur selon laquelle l’hydrogène augmente la concentration en lacunes de métal 
semble donc recevable. 
Ces trois exemples concernent des oxydes à croissance basée sur des défauts différents et 
pourtant, les conclusions des auteurs montrent de manière concordante une part cationique de 
croissance plus importante en présence d’hydrogène ; dans deux cas, une augmentation de la 
concentration en lacunes métalliques est proposée. L’hydrogène semble donc augmenter la 
concentration en défauts ; or, il a été montré, pour la zircone, que l’introduction d’hydrogène visait 
à diminuer leur concentration dans l’oxyde.  
                                                     
 
‡‡‡‡ Un effet similaire de formation d’une couche de NiO extrêmement poreuse sur du nickel pur est vis ible 
lors du passage d’une atmosphère d’air sec à une atmosphère d’air contenant ~30%de vapeur d’eau. Cette 
couche externe croit de manière anionique par dessus une couche de NiO interne à croissance cationique 
[Auchi12]. Il parait difficile d’écarter un effet probable de l’incorporation d’hydrogène neutre (expliqué plus 
loin dans ce paragraphe) dans la couche sur la formation de cette couche poreuse – mais l’étude de ce 
phénomène dépasse le cadre de ces travaux. Chose intéressante toutefois, l’exposition au milieu contenant 
de la vapeur d’eau d’un échantillon de NiO massif crû sous air sec ne laisse pas apparaître cette couche 
poreuse. Ce résultat suggère que  l’effet de l’hydrogène concerne exclusivement l’équilibre des défauts 
formés lors de la croissance. 
  82 
Une manière de réconcilier ces résultats est la suivante. Dans le cas de la zircone massive 
exposée à une atmosphère de H2, des défauts de charge effective positive sont présents du fait de 
l’écart à la stœchiométrie. Dans ce cas, l’introduction d’hydrogène neutre permet, grâce à 
l’électron de cet atome, de compenser le défaut électronique et de supprimer un état localisé de la 
bande interdite§§§§, l’électroneutralité du cristal restant constante. 
Dans le cas des trois expériences rapportées ici, l’hydrogène est déjà présent dans le métal ; 
lorsque l’oxyde est en cours de croissance, et on a incorporation de l’hydrogène dans l’oxyde lors 
de sa croissance anionique, qui semble concerner ces trois études.  
Pour les deux premiers cas au moins, l’oxyde formé initialement est très probablement de type N, 
et de croissance assurée par les lacunes d’oxygène. Lorsque l’hydrogène est présent en faible 
quantité, l’électron porté par cet atome compense les charges des lacunes d’oxygène, comme 
pour le cas de la zircone. Cependant, une fois toutes les charges compensées (en termes de 
défauts électroniques, puisque les charges globales restent les mêmes), l’introduction d’hydrogène 
supplémentaire apporte des électrons (c’est à dire des défauts électroniques) excédentaires, qui 
doivent être compensés  par des trous d‘électrons. Mais, la formation de trous d’électrons 
nécessite la formation d’un défaut physique associé***** ; dans ce cas, la formation de lacunes 
métalliques le permet. L’autre possibilité est l’insertion d’ions oxygène en position interstitielle, très 
rare aux pressions partielles d’oxygène faibles [Norby90], mais ce défaut aurait pour conséquence 
une augmentation de la part anionique de la croissance.  
4.4. Conséquences pour les oxydes formés en milieu primaire 
Pour ce qui est des alliages à base nickel de cette étude, exposés en milieu primaire nominal, 
l’hydrogène « neutre » peut avoir plusieurs sources. 
Tout d’abord, de l’hydrogène d’élaboration peut être présent dans l’alliage, comme dans les  
exemples présentés ci-dessus, il est alors physiquement incorporé dans l’oxyde lors de sa 
croissance anionique. 
De plus, l’hydrogène « neutre » peut provenir de la dissolution de l’hydrogène gazeux de 
surpression: mais dans ce cas, comme il l’a été montré plus tôt (§4.2.3.), la solubilité est liée aux 
défauts dans l’oxyde, et il n’est pas permis de rentrer des atomes d’hydrogène supplémentaires 
une fois leurs charges compensées.  
Enfin, dans le cas présent d’oxydes de semi-conduction de type N à croissance anionique, lorsque 
l’hydrogène provenant de la molécule d’eau, et ayant diffusé sur le sous réseau anionique sous 
forme de proton arrive à l’interface interne, celui-ci est réduit et devient un hydrogène « neutre ». 
Le mécanisme proposé section 4.1. suppose que l’hydrogène est réduit et se dissout dans 
l’alliage. Cependant, cette étape pourrait être écrite comme étant constituée de deux étapes, avec 
une première étape de réduction du proton dans l’oxyde, à l’interface interne ; puis une seconde 
étape de franchissement d’interface, permettant l’absorption de l’hydrogène dans l’alliage. Rien 
n’est connu des vitesses de ces deux étapes, et c’est la raison pour laquelle celle-ci est écrite 
comme une étape globale dans le mécanisme proposé. De plus, les expériences de traçage 
isotopique séquencées ont été effectuées à avancement grand, dans un domaine où la croissance 
de l’oxyde est limitée (celle-ci l’est également du fait de la très courte durée d’exposition choisie, 9 
heures). Toutefois, des expériences similaires à celles réalisées ici, mais sur de l’alliage 690, avec 
une seconde séquence longue (144 heures, avec une préoxydation de 406 heures) ont mis en 
évidence une accumulation d’oxygène 18 au voisinage de l’interface interne. C’est ce qui est tracé 
                                                     
 
§§§§ Dans le nickel pur, l’hydrogène se dissout en cédant son électron à la bade de conduction (Cf. Chapitre 
1). Il est supposé qu’ici, d’une manière similaire, l’introduction d’un hydrogène neutre dans l’oxyde ne créée 
pas de nouvel état localisé dans la bande interdite. 




i iH H e et, de l’autre : + °¾¾®¬¾¾0 ''' 3MV h . Ainsi, on obtient une double 
compensation des charges, électroniques (les trous créés compensent les électrons excédentaires), et 
physiques (la charge effective des lacunes compense la charge du proton restant), lors de la création des 
lacunes de métal. 
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sur la Figure III-19, avec le profil de l’oxygène 16 et la somme des deux profils, d’après 
[Marchetti08]. Comme l’oxygène transporte les protons jusqu’à l’interface métal/oxyde, on s’attend 
donc à ce que le profil de concentration des protons soit similaire. Ainsi, il est possible d’envisager 
une accumulation d’hydrogène sous forme neutre à l’interface interne, dans l’oxyde†††††. Si la 
présence de cet hydrogène « neutre » compense les  charges des défauts de la couche d’oxyde, 
la présence de celui-ci est favorable et diminue l’énergie du système‡‡‡‡‡. 
 
Figure III-19: Profils SIMS de 16O et 18O (et leur somme) au travers de la couche d’oxyde formée sur 
l’alliage 690 exposé en milieu primaire simulé nominal pendant 406 heures puis exposé à un milieu 
primaire marqué 18O (H2
18O) pendant 144 heures ; l’interface métal/oxyde est déterminée par le point 
d’inflexion du signal d’oxygène total et est matérialisée par un trait pointillé, d’après [Marchetti08].  
Nonobstant, l’accumulation croissante au cours du temps peut amener à une situation où la 
concentration en hydrogène neutre dans l’oxyde est supérieure à la limite de solubilité ; ou bien, 
simplement à une situation où l’activité d’hydrogène à l’interface interne dépasse celle présente à 
l’interface externe. Dans ce cas, l’hydrogène peut diffuser vers la surface de l’oxyde pour se 
recombiner sous forme d’hydrogène gazeux, ce qui est favorisé dans des situations où la P(H2) 
dans le milieu est faible. Un retour en arrière de l’hydrogène ayant pénétré sous forme de protons 
a été proposé dans le cas de la formation de zircone sur des tubes en alliage base 
zirconium corrodés dans la vapeur d’eau pure à 400°C par Veshchunov. Cet auteur montre que 
lorsque la cinétique d’oxydation diminue, la pression partielle d’hydrogène à l’interface externe 
diminue, et qu’un flux d’hydrogène sortant est prévisible théoriquement, et observé sur des tests 
effectués à 1200°C [Veshchunov98].  
Ces considérations permettent d’expliquer le comportement résistif observé lors du changement 
d’atmosphère de Guillou présentées Figure III-15. L’oxyde formé sur cet acier chromino-formeur 
                                                     
 
††††† De plus, un effet de taille des échantillons est à envisager : en effet, il est certain que le franchissement 
de l’interface n’est pas possible dans le cas où l’on s’approche de la limite de solubilité dans l’alliage. Ce cas 
limite hypothétique montre que sur des échantillons de petite taille, la vitesse apparente de la réaction peut 
sembler plus faible que sur une paroi semi-infinie dans laquelle l’hydrogène absorbé peut rapidement 
diffuser vers le cœur du matériau. 
‡‡‡‡‡ Cependant, des expériences séquencées longues avec marqueurs isotopiques de l’hydrogène du milieu 
pourraient ne pas permettre de mettre celle-ci en évidence. En effet, la question de la source de l’hydrogène 
neutre pouvant compenser la charge positive des lacunes d’oxygène près de l’interface interne dépend des 
vitesses des réactions de dissolution et de transport de l’hydrogène neutre provenant du gaz, et des vitesses 
de transport des ions hydroxydes et de la réaction de réduction des protons à l’interface interne. À 
l’exception du cas où les réactions concernant l’hydrogène provenant d’une des sources (H2 ou H2O) sont 
beaucoup plus rapides que pour l’autre, il sera possible de trouver les deux espèces comme hydrogène 
neutre de compensation de charge. 
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croit par diffusion d’ions hydroxydes dans les lacunes d’oxygène sous mélange H2/H2O 
[Guillou11b]. Aux temps longs d’oxydation, les protons parvenus à l’interface interne ont été réduits 
et peuvent compenser les charges des lacunes de l’oxyde.  
Lors du passage sous air sec, ces hydrogènes neutres peuvent sortir aisément de l’oxyde pour se 
recombiner, puisque la P(H2) dans le nouveau milieu est très réduite : la variation de résistivité est 
limitée par la diffusion des hydrogènes neutres dans la couche qui est dans ce cas très rapide.  
En revanche, lors du retour sous H2/H2O, on observe un saut du paramètre ASR très rapide, qui 
correspond à l’entrée de nouveaux hydrogènes neutres, qui viennent compenser la charge des 
lacunes d’oxygène. Toutefois, pour atteindre le niveau de résistivité précédant le passage sous air 
sec, il faut attendre la réduction de nouveaux protons, liés à la croissance de l’oxyde, à l’interface 
interne. Le deuxième stade, plus lent, de changement des propriétés de conduction, ici, une 
augmentation de la résistivité, est donc limité par la diffusion des ions hydroxyde dans la couche. 
Guillou observe effectivement une diminution importante de la concentration en hydrogène dans 
les couches d’oxyde, diminution d’autant plus importante que la surface externe le l’oxyde est 
proche, entre un profil d’hydrogène mesuré juste avant changement d’atmosphère, et un profil 
mesuré juste après passage sous air sec.  
Ces expériences montrent des différences importantes de vitesse de transport des espèces 
hydrogénées selon leur charge (et leur provenance). 
Enfin, les considérations présentées dans les paragraphes précédents permettent d’envisager une 
explication pour la forme des courbes de dépendance de la sensibilité à la CSC avec la pression 
partielle d’hydrogène. Pour rappel ces courbes passent par un minimum (sensibilité accrue) qui se 
situe autour du potentiel d’entrée dans le domaine de stabilité de NiO. 
Dans le domaine de pressions partielles en hydrogène dans lequel NiO n’est pas stable, il a été 
montré qu’une augmentation de la P(H2) diminue le gradient de lacunes d’oxygène et la 
concentration à l’équilibre d’ions OHO° : c’est donc l’écart à la stœchiométrie qui diminue avec la 
P(H2). Il paraît logique qu’un oxyde présentant moins de défauts possède des propriétés de 
protection accrues vis à vis de l’environnement, ainsi que de meilleures propriétés mécaniques.  
Dans le domaine de stabilité de NiO, on forme cet oxyde de semi-conduction de type P, et à 
croissance externe (basée sur la diffusion de lacunes métalliques), en plus des autres oxydes 
présents dans les conditions nominales de fonctionnement du milieu primaire. En soi, la formation 
de cet oxyde n’est pas un facteur permettant seul d’expliquer la sensibilité accrue à la CSC : en 
effet, il a été montré par Foct que le nickel pur n’est pas sensible à la CSC en milieu primaire 
[Foct98]. Il a été montré qu’un semi-conductueur de type P peut accueillir très peu d’hydrogène 
neutre, et que l’incorporation de ce dernier dans l’oxyde implique la formation de défauts 
supplémentaires. L’hydrogène provenant du H2 de surpression n’est donc pas directement en 
cause, puisque celui-ci ne devrait pas être soluble dans cet oxyde. Mais, dans le cas des couches 
formées sur l’alliage 600 en milieu primaire, il a été montré que la croissance des autres oxydes, à 
croissance interne, conduit l’hydrogène des molécules d’eau à être transporté sous forme d’ions 
hydroxydes vers l’interface interne. Cet hydrogène une fois réduit, peut soit être absorbé par 
l’alliage, soit rester dans la couche d’oxyde pour compenser les charges des lacunes d’oxygène, 
soit, si ces deux possibilités sont exclues (pour les raisons exposées au paragraphe précédent), 
migrer vers l’interface externe pour former du dihydrogène gazeux dans le milieu. Cette troisième 
possibilité implique la migration d’hydrogène neutre au travers du NiO. La conséquence de la 
présence de cet hydrogène neutre est une augmentation de la concentration en défauts (lacunes 
métalliques) amenant à la formation d’une couche poreuse, comme le montrent les expériences de 
Hou (pour information, Hou a chargé ses coupons par décharge cathodique d’hydrogène dans une 
solution acide à fort courant pendant 1650 heures : il est certain que compte tenu de la P(H2) dans 
son milieu d’essai, un retour à l’équilibre thermodynamique implique la sortie de cet hydrogène du 
métal). En réaction, la cinétique d’oxydation plus importante a pour conséquence le transport des 
atomes de nickel depuis l’alliage vers la couche d’oxyde externe, créant ainsi des lacunes dans le 
substrat. Dans le cadre d’une oxydation aux joints de grains, les effets de l’injection de lacunes sur 
les propriétés de résistance à l’ouverture d’une fissure sont évidents.  
Ainsi, lorsqu’on est dans le domaine de stabilité de NiO, la diminution de la pH2, c’est à dire le 
déplacement vers des potentiels où la part de croissance anionique est plus faible, s’avère 
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bénéfique, puisqu’on minimise la vitesse d’entrée de l’hydrogène (rentré dans l’échantillon sous 
forme d’ions hydroxyde permettant la croissance de la couche interne) dans la couche d’oxyde. À 
ces pressions partielles d’hydrogène faibles, il existe donc un rôle clair de l’hydrogène sur 
l’amorçage des fissures de CSC. 
5. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES  
Ce chapitre visait à apporter des éléments de compréhension quant au mécanisme d’absorption 
de l’hydrogène lors de la corrosion d’alliages à base nickel en milieu primaire des REP.Dans ce 
chapitre, l’utilisation de traceurs isotopiques comme marqueur de l’hydrogène et de l’oxygène du 
milieu primaire ont permis de déterminer la source principale de l’hydrogène absorbé dans les 
alliages à base nickel exposés en milieu primaire des REP. Aux temps d’oxydation courts, la prise 
d’hydrogène est associée à la dissociation des molécules d’eau lors de l’édification du film d’oxyde 
passif ; en revanche, la contribution de l’hydrogène de surpression est très faible, mais 
significative. Ces résultats sont en accord avec les résultats de la littérature, en particulier, avec les 
expériences de Morton [Morton01] montrant, aux temps longs d’oxydation, une contribution 
prépondérante de l’hydrogène de surpression. 
Un mécanisme faisant état du transport de l’hydrogène au travers de la couche d’oxyde, menant à 
son absorption par l’alliage, a été proposé. Celui-ci s’appuie sur le transport des protons sous 
forme d’ions hydroxyde en substitution sur le sous-réseau anionique (OHO°). De plus, les 
implications de la présence d’hydrogène provenant de la molécule d’eau ou de l’hydrogène gazeux 
ont été présentées. Un récapitulatif du mécanisme proposé est présenté Figure III-20. 
 
Figure III-20: Schéma récapitulatif du mécanisme proposé. 
Par ailleurs, les profils de diffusion de l’oxygène 18 et du deutérium au travers de la couche 
d’oxyde passive ont été mesurés, et leurs coefficients de diffusion ont été déterminés en 
supposant une diffusion par les courts-circuits de l’oxyde, nominalement, les joints de grains. Les 
valeurs obtenues sont de 4,6.10-17 cm²/s pour l’oxygène 18 et de 5,2.10-17 cm²/s pour le deutérium. 
Ces deux valeurs peuvent être considérées identiques, compte tenu des incertitudes 
expérimentales. Le coefficient de diffusion de l’hydrogène sous forme de proton au travers de la 
couche d’oxyde est plus faible d’environ 10 ordres de grandeurs par rapport au coefficient de 
diffusion dans l’alliage à la même température [Sakamoto02,Rota82]. L’étape de transport de 
l’hydrogène au travers de la couche d’oxyde constitue donc probablement l’étape limitante du 
mécanisme proposé, pour l’absorption de l’hydrogène par l’alliage. Ce constat met en évidence le 
rôle important de l’oxyde comme barrière à la pénétration de l’hydrogène dans l’alliage. Une autre 
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étape limitante pourrait être l’étape d’absorption de l‘hydrogène, à l’interface interne. 
Enfin, il a été suggéré une différence importante de diffusivité de l’hydrogène dans l’oxyde selon 
que celui-ci s’y trouve sous forme d’hydrogène neutre ou sous forme de protons. 
 
Les conséquences de ce mécanisme, et de ces considérations, pour la propagation des fissures 
de CSC assistée par l’hydrogène sont nombreuses. 
Tout d’abord, ce mécanisme implique un lien fort entre la cinétique d’oxydation et la prise 
d’hydrogène par l’alliage, avec des activités apparentes très importantes. Une absorption 
importante d’hydrogène par l’alliage, dans le cas d’une rupture locale du film d’oxyde est attendue, 
dans un volume restreint autour du point de rupture, comme conséquence du transitoire de 
repassivation. De plus, l’épaisseur de la couche d’oxyde, nécessairement moins importante dans 
la zone repassivée permettra un flux d’hydrogène plus important localement.  
Par la suite, la présence d’hydrogène en concentration importante dans l’alliage sous-jacent à la 
zone repassivée (quelle que soit la source de cet hydrogène neutre) peut avoir des conséquences 
néfastes sur les propriétés du film passif. La conséquence d’une incorporation d’hydrogène dans 
l’oxyde formé en milieu primaire a pour conséquence attendue une augmentation de la part de 
croissance cationique de l’oxyde ou de la cinétique de relâchement, à l’échelle locale. Les 
propriétés de protection et d’adhérence de l’oxyde en seront donc probablement affectées 
(expériences de Tveten [Tveten99]).  
Toutefois, à un avancement grand de la réaction d’oxydation  un effet significatif de l’hydrogène 
absorbé par l’alliage paraît peu probable: en effet, le coefficient de diffusion important de 
l’hydrogène dans l’alliage implique sa redistribution rapide dans le volume du matériau. Cette 
remarque est cependant à nuancer dans le cas où des défauts sont susceptibles de retenir piégé 
l’hydrogène au voisinage de l’interface métal/oxyde. Dans ce cas, il est possible qu’une 
contribution de l’hydrogène de surpression puisse altérer sur le long terme les propriétés de 
l’oxyde. Cependant, une telle contribution reste à évaluer de manière quantitative. 
Enfin, les effets de la pression d’hydrogène de surpression sur les propriétés du film d’oxyde ont 
été exposés. Une plus grande pression partielle de H2 diminue le gradient de lacunes d’oxygène, 
et pourrait donc avoir un effet bénéfique en diminuant la concentration en défauts au sein de 
l’oxyde passif. Par ailleurs, dans les oxydes formés en milieu primaire nominal, la solubilité de 
l’hydrogène rentrant du fait de l’exposition de l’oxyde à l’hydrogène de surpression étant limitée par 
l’écart à la stœchiométrie, et ce dernier diminuant avec la P(H2), les conséquences d’une 
augmentation de la pression partielle d’hydrogène paraissent toujours favorable à la tenue de 
l’oxyde protecteur.  
Toutes ces considérations suggèrent un rôle important de l’hydrogène dans la propagation des 
fissures de CSC. 
 
Plusieurs perspectives expérimentales peuvent être proposées pour compléter ces travaux. 
Tout d’abord, des expériences permettant de trancher sur l’étape limitante de ce mécanisme sont 
à entreprendre. Si des réserves ont été émises sur l’efficacité d’expériences de traçage isotopique 
permettant de détecter une accumulation de l’hydrogène à l’interface interne, il est possible qu’un 
choix judicieux de temps d’exposition et de séquences pourrait permettre d’obtenir quelques 
informations. 
Par ailleurs, les résultats obtenus dans le cadre de ces travaux, ainsi que les données disponibles 
dans la littérature ne couvrent que les avancements très courts ou très grands de la réaction de 
passivation. De plus, les variations prédites d’entrée d’hydrogène avec la P(H2) dues au 
changement de concentration à l’équilibre des défauts dans les oxydes restent à vérifier 
expérimentalement avec une expérience dédiée.  
Des expériences de perméation in situ couplées à l’utilisation de traceurs isotopiques (par 
exemple, une surpression par du dihydrogène deutéré) pourraient donc s’avérer utiles pour ôter 
ces zones d’ombre. 
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Enfin, les conséquences de l’absorption d’hydrogène sur les propriétés des couches d’oxydes ont 
surtout été étudiées de manière théorique, ou bien sur la base d’expériences plus ou moins 
éloignées des conditions d’oxydation présentes en milieu primaire. Une étude de l’effet dopant de 
l’hydrogène en regard des propriétés prédites, s’avère donc nécessaire. On peut proposer par 
exemple, l’étude des propriétés de semi-conduction d’oxydes avec ou sans chargement en 
hydrogène de l’oxyde. De même, l’étude de l’effet d’un préchargement en deutérium d’échantillons 
d’alliage 600 exposé en milieu primaire hydrogéné (le pendant des expériences de Hou [Hou10]) 
sur la structure, et les propriétés de couche d’oxyde s’avèreraient très intéressantes. En particulier, 
à temps d’oxydation court, il pourrait être possible de vérifier l’incorporation du deutérium dans 
l’oxyde lors de sa croissance. 












CHAPITRE 4 : CRÉATION DE DÉFAUTS CRISTALLOGRAPHIQUES  
& MÉTHODES DE CARACTÉRISATION  
 
 
« Do not quench your inspiration and your imagination,  
do not become the slave of your model » 
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La démarche entreprise dans ces travaux est d’isoler des défauts métallurgiques naturels dans le 
matériau d’étude en quantité importante (c’est à dire en surconcentration notable) afin de pouvoir 
étudier plus aisément leur interaction avec l’hydrogène. En effet, l’interaction entre l’hydrogène et 
les défauts pris isoléments se doit d’être caractérisée finement avant d‘envisager une interaction 
multiple dans un matériau où les défauts pourraient interagir de manière compétitive ou 
synergique. 
En plus des défauts microstructuraux (joints de grains, macles, précipités) décrits au chapitre 
Matériaux, la création de défauts cristallographiques en quantité maitrisée et reproductible, et de 
manière isolée, a été entreprise.  
Les défauts cristallographiques sont répartis classiquement en trois catégories : les défauts 
ponctuels (lacunes, interstitiels), les défauts linéaires ou étendus (les dislocations), et les défauts 
tridimensionnels (tels que les surfaces libres).  
Les joints de grains quant à eux oscillent entre les deux dernières catégories. Cependant, une des 
manières de les appréhender est de considérer le joint de grains comme constitué de dislocations, 
dites géométriquement nécessaires, permettant d’accommoder les écarts de coïncidence entre les 
réseaux cristallins de deux grains adjacents [Priester06]. Pour cette raison, et en raison des 
nombreuses études déjà effectuées sur l’effet des joints de grains en CSC d’une part (Chapitre 1), 
et leur interaction avec l’hydrogène d’autre part, ces derniers n’ont pas été étudiés 
expérimentalement au cours de ces travaux. Cependant, il sera vu au cours de ce chapitre et dans 
les chapitres suivants comment ces derniers, et leurs propriétés particulières, jouent un rôle 
important, notamment dans les phénomènes de CSC.  
Ce chapitre s’articule en deux parties. Tout d’abord, les méthodes employées pour créer des 
défauts cristallographiques sont présentées : dislocations, lacunes thermiques, et lacunes crées 
par implantation ionique. Dans chaque cas, les concentrations en défauts ainsi créés seront 
estimées à partir de considérations théoriques et expérimentales tirées de la littérature. Certaines 
propriétés du matériau seront discutées en regard des types et des concentrations en défauts 
créés. 
Dans une seconde partie, les techniques de caractérisation des défauts seront présentées : 
microscopie électronique en transmission, et spectroscopie d’annihilation de positons. Des 
synthèses bibliographiques seront enfin proposées aux endroits les plus adaptés pour éclairer ces 
discussions et préparer la présentation ultérieure des résultats (chapitre suivant). 
1. CRÉATION DE « DISLOCATIONS PURES » 
Les dislocations sont des défauts étendus du réseau cristallin responsables de la plasticité. 
Le laminage à froid a été utilisé pour la création de dislocations dans les échantillons d’alliage à 
base nickel. Selon la littérature, la concentration de dislocations dans un alliage 690 industriel est 
de l’ordre de 1011*.cm-2 [Frely97]; et de l’ordre de 108.cm-2 pour un alliage recristallisé d’après les 
estimations courantes (ce que nous supposerons pour la microstructure recristallisée A690R).  
Un laminage à 50% de réduction d’épaisseur, en une dizaine de passes unidirectionnelles, a été 
utilisé sur l’état A690AR, dont l’état laminé sera noté par la suite A690L.  
Une analyse en Microscopie Électronique en Transmission (MET, dont le principe est détaillé 
Section 4 de ce Chapitre) a également été effectuée sur un échantillon de A690L ayant subi un 
recuit de 24 heures à 300°C, noté A690LR afin de caractériser la distribution et la densité de 
dislocations introduites lors du laminage (Figure IV-1). 
On retrouve une structure proche de dislocations étendues enchevêtrées et peu différentiables.  
                                                     
 
* Le traitement subi par ce matériau n’est pas bien défini dans l’étude de Frely, si bien qu’il est impossible de 
dire si cette densité importante résulte d’un traitement de laminage, par exemple. 
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Figure IV-1 : Observation au MET d’un échantillon de A690LR, forte densité de dislocations et 
présence de maclage. 
S’il s’avère ici difficile de caractériser la densité de dislocations après laminage, une estimation 
peut en revanche être faite, sur la base d’études dédiées décrites dans la littérature.  
Bailey [Bailey63] a proposé, pour les matériaux cubiques à faces centrées (c.f.c.) une équation 
permettant de relier la densité de dislocations r dans un métal avec la contrainte s qui lui est 
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, où a est une constante voisine de 0.5, m est le facteur de Taylor et vaut 3,067 pour 
les c.f.c. (on considère donc un solide polycristallin dont tous les grains se déformeraient de 
manière identique), b est la valeur du vecteur de Burgers en cm, et µ est le module de cisaillement 
en MPa. Pour une dislocation parfaite, b=a0/2<110> où a0=0,3549 nm [Raju04] est le paramètre de 
maille, soit b = 2,5.10-8 cm. Par ailleurs, les données de l’industriel fournissant l’alliage 690 
donnent : µ=75,6.103 MPa. 
Si la contrainte appliquée lors du laminage est inconnue, il est toutefois possible de considérer 
qu’elle est la même que celle nécessaire pour déformer le matériau en traction à un même taux de 
déformation. Cette hypothèse est appuyée par les récents travaux de Ji [Ji00] qui montrent que 
l’état de contrainte sur l’alliage 690 déformé par traction, fatigue cyclique ou laminage est 
sensiblement le même quelle que soit la méthode de déformation. 
On peut alors, à partir d’une courbe de traction représentative (Figure IV-2), estimer la contrainte 
puis r. On obtient : s=609 MPa, d’où rLaminage= 4,4 1010/cm2. 
En outre, il est d’usage de considérer que lors du laminage à la fois des dislocations et des 
lacunes (voir paragraphe suivant) sont créées. Les formules de Saada [Saada61] donnent une 
expression de la concentration en défauts ponctuels créés lors d’une déformation en traction, qui 








, où n est le nombre de défauts ponctuels formés par unité de volume,  A est une 
constante numérique égale à 1/3, e est l’allongement rationnel (considéré comme égal au taux de 
déformation). L’aire sous la courbe de traction (Figure IV-2) jusqu’au taux de déformation de 
e =50% (qui, en fait, est pris ici comme la déformation maximale) donne une estimation de 
ò
εσ d.  de l’équation de Saada. On obtient : 
ò
εσ d. =253,2 MPa, d’où un surplus de défauts 
ponctuels n=1,7.1020 /cm3. Cependant, des travaux sur le nickel [LeGall92] ont montré que 90% 
des lacunes formées lors du laminage étaient annihilées au cours de la déformation. On retiendra 
donc une surconcentration de lacunes due au laminage de 1,7.1019/cm3, soit environ 20 ppm 
atomique. 























Déformation vraie [%]  
Figure IV-2 : Courbe de traction rationnelle d’une éprouvette plane d’A690AR à température ambiante 
sous air. 
Afin d’éliminer les lacunes et d’isoler au mieux les dislocations, un traitement thermique de 24 
heures à 300°C (choisi après mesure de la concentration en défauts de type lacunaire par 
annihilation de positons, Cf. Section 5) a également été effectué sur une partie de ces échantillons, 
afin de permettre l’annihilation des lacunes. La microstructure en résultant est notée A690LR. 
Compte tenu de la relativement faible énergie de faute d’empilement des alliages considérés, il est 
peu probable qu’une réorganisation des dislocations ait lieu au cours du traitement thermique 
effectué. En dernier recours, aucune réorganisation (du type cellules de dislocations par exemple) 
n’est apparue lors des observations MET. 
2. CRÉATION DE LACUNES THERMIQUES PAR RECUIT-TREMPE 
Une lacune se définit comme l’espace laissé lorsqu’on retire un atome du réseau de son site 
atomique. Les lacunes sont des défauts ponctuels naturels du réseau réticulaire ; et les principaux 
défauts responsables de la mobilité atomique à température ambiante dans les métaux.  
Chaque fois qu’est créé un défaut ponctuel, l’enthalpie libre du cristal est augmentée d’une 
quantité D fvG
† l’enthalpie libre de formation du défaut. Cette quantité d’énergie se décompose en 
une contribution enthalpique notée D fvH , et une contribution entropique de formation D
f
vS  et de 
configuration D cvS . La contribution enthalpique est égale au travail nécessaire pour créer la lacune 
(c’est à dire ôter un atome de son site atomique et l’emmener jusqu’à la surface).  






v BS 3Zk Tlog '  
où Z représente le nombre de plus proches voisins entourant la monolacune avec des fréquences 
de vibration n  et n '  avant et après la création de la monolacune ; Bk est la constante de 
Boltzmann, et T la température [Bénard91]. 
L’entropie de configuration est quant à elle liée au nombre de possibilités d’arrangement de n 













, qui se simplifie par la relation de Stirling 
                                                     
 
† Par la suite, les indices renverront à l’espèce considérée ; ici, v et i renverront respectivement aux 
monolacunes et aux interstitiels ; et les exposants f et m à la grandeur pour la formation et la migration de 
l’espèce considérée. 
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. Comme n est toujours très petit devant N, et en prenant 











v B vS nk ln C  [Bénard91]. Dans un cristal de N sites atomiques, la création de n 
lacunes requiert donc une énergie
( )
D = D - D -
f f
v v v B vG n H T S nTk lnC . La première contribution du 
premier terme de cette équation montre que les lacunes abaissent l’énergie libre du réseau au fur 
et à mesure que leur nombre augmente. Cependant, le désordre s’accroit également (seconde 










v v v BC C exp H /k T , où le facteur préexponentiel est ( )= D
0 f
v v BC exp S /k .  
La concentration à l’équilibre en lacunes augmente donc exponentiellement avec la température. 
Un recuit à haute température (1325°C), effectué à quelques dizaines de degrés de la température 
de fusion TM nominale de l’alliage (pour éviter le fluage de l’éprouvette dans le four, vertical), a 
ainsi été choisi pour créer des lacunes dans le matériau. Ce recuit a été suivi d’une trempe à l’eau, 
assurant un refroidissement très rapide ne permettant, idéalement, pas la remise à l’équilibre de la 
concentration en lacunes thermiques au cours du refroidissement. 
2.1. Ni hypertrempé et A690 hypertrempé (NiH et A690H) 
Des plaques de 1,1 mm d’épaisseur et de dimensions 50x100 mm2 ont été traitées ; la 
température a été suivie grâce à un thermocouple soudé au milieu de chaque plaque, la partie 
centrale étant considérée comme plus homogène en termes de concentration que les bords. Les 
deux matériaux ont subi un traitement similaire de recuit sous vide secondaire à 1325°C (montée 
en température de l’ordre de 20°C/s  jusqu’à 1150°C puis 10°C/s jusqu’à la température du recuit) 
pendant 15 minutes, suivi d’une trempe à l’eau. Les échantillons ont ensuite été prélevés dans la 
partie centrale de chaque plaque, en évitant la zone de soudure du thermocouple. Les 
microstructures obtenues sont présentées Figure IV-3. La taille de grains pour l’alliage et le nickel 
varie de 40 µm à 600 µm (moyenne : 240 µm pour le A690H, avec relativement peu de maclage 
observable par rapport à l’alliage de référence ; et 290 µm pour le nickel). La méthode de 
préparation de surface est identique à celle décrite plus tôt. 
  
(a)       (b) 
Figure IV-3 : Observation en MO d’une éprouvette A690H (a), de la microstructure d’une éprouvette 
de NiH sur un échantillon ayant subi un détensionnement en bac à ultra-sons (b).  
Ces recuits ont été effectués par Gérard Petitgand, d’Arcelor-Mittal Research, que l’auteur 
souhaite remercier chaleureusement pour son aide et son investissement. 
2.2. Évaluation de la sursaturation équivalente à température ambiante 
Pour calculer les concentrations à l’équilibre lors du recuit et celle à température ambiante, il est 
nécessaire de connaître les enthalpies et les entropies de formation à la température considérée. 
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Dès lors, deux difficultés se présentent : tout d’abord, compte tenu de la faible concentration en 
défauts ponctuels, les données disponibles sont souvent obtenues à une température proche du 
point de fusion TM. En absence de données à basse température, une méthode d’extrapolation à 
basse température des paramètres d’enthalpie et d’entropie devra être utilisée. Secondement, si 
des données sur les métaux purs sont relativement abondantes, on trouve très peu d’informations 
sur les alliages en particulier ternaires. Pour le premier problème, nous utiliserons une méthode 
rapportée par Kraftmakher [Kraftmakher98] ; celle-ci s’appuyant sur les hypothèses suivantes : 
- on considère une variation linéaire de l’entropie de formation avec la température, sous la 
forme : 
D = .fvS aT  où a est une constante indépendante de la température,  
- on considère une variation linéaire de l’enthalpie de formation avec le carré de la 







H H a , où 
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vH  est l’enthalpie de formation d’une monolacune au 
zéro absolu. 
Compte tenu des faibles concentrations en lacunes à l’équilibre dans les métaux purs, les mesures 
expérimentales de ces concentrations sont le plus souvent effectuées au dessus de 0,8 TM. Il est 
considéré dans la plupart des cas que les paramètres entropiques et enthalpiques de formation 
des lacunes sont constants depuis ces températures jusqu’au point de fusion. On peut donc 
considérer que les paramètres disponibles dans la littérature, D , Mf TvS  et D
, Mf T
vH , mesurés au point de 
fusion, sont en pratique à relier à des températures de l’ordre de 0,9 TM . Dans ce cas, on peut 
évaluer a comme étant égal à = D , /0,9Mf Tv Ma S T . Il vient: 
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paramètre plus aisément manipulable et dont on trouve des valeurs dans la littérature. 
Ensuite, on fait l’approximation que, pour un alliage homogène‡, les énergies de formation des 
lacunes sont données par la moyenne des énergies des métaux purs pondérée par leur 
pourcentage atomique dans l’alliage. Cette démarche a été choisie, plutôt que celle considérant 
que la concentration en lacunes à l’équilibre peut être décrite par la somme des concentrations 
d’équilibre dans les métaux purs pondérées par leur pourcentage. En effet, eu égard à  l’influence 
extrêmement sensible de l’ajout de chrome dans le nickel sur l’énergie de faute d’empilement 
[Symons97], et probablement la montée des dislocations, l’énergie de migration et enfin l’énergie 
de formation des lacunes [Yu09], une considération d’abord énergétique semble s’imposer. 
Bien qu’il soit évident que les propriétés d’un alliage ternaire soient éloignées de celles de la 
combinaison linéaire des propriétés des éléments qui le constituent, cette approche, pour 
l’enthalpie de formation des lacunes, se justifie en pensant que cette énergie est celle nécessaire 
pour couper les liaisons atomiques lors de la formation de la lacune (de fait, on en recrée une 
partie en apposant l’atome enlevé à la surface du cristal). Couper une liaison métal-métal dans le 
métal pur ou dans l’alliage, pour trois métaux de transition, doit effectivement relever des mêmes 
grandeurs d’énergie.  
On peut enfin estimer eqvC , en supposant que toutes les lacunes crées sont retenues après la 
trempe. Le Tableau IV-1 donne des valeurs d’énergies de formation de monolacunes provenant de 
la littérature (que ce soient les résultats des auteurs ou leur report d’autres résultats, dans les 
revues par exemple), les données expérimentales étant considérées mesurées à 0,9 TM, et les 
données théoriques calculées à partir des premiers principes, s’appliquer à 0 K. Compte tenu de la 
disparité des résultats les valeurs les plus hautes ont été retenues pour effectuer les calculs de 
concentration à l’équilibre, soit permettant l’évaluation la moins optimiste (en gras dans le Tableau 
II-1). Le paramètre A du fer étant indisponible dans la littérature, il a été calculé à partir des 
données D , 0,9 Mf xTvH  et D
,0f
vH  .  
                                                     
 
‡ Ces considérations ne sont évidemment valables que dans le cas d’une solution solide idéale. Lors d’un 
écart à l’idéalité, on peut obtenir un maximum de concentration de lacunes à des stœchiométries singulières, 
comme par exemple pour le système Fe-Al pour lequel la concentration est maximale à ~45%Al [Chang93]. 
  96 
Pour un alliage de composition Ni60Cr30Fe10 , le rapport D
, 0,9 Mf xT
v BS k  est donc pris égal à 3,468 et  
D
,0f
vH égal à 1,618 eV ; le paramètre A est égal à 0,546 et la température de point de fusion 
donnée par le fournisseur (1384°C) a été utilisée. 
Métal Point de 
fusion TM (K) 
D
, 0,9 Mf xT
vH  (eV) D
, 0,9 Mf xT
v BS k  D
,0f
vH  (eV) A (eV) 
Ni 1728 1,35-1,39h, 1,55d 1,5i, 1,95 b 1,6-1,8b 0,45 a 
Cr 2180 1,91- 2,86 a; 2,0 f 6,3 a 1,15 a 0,66 a 
Fe 1811 1,4 (g Fe)
d; 1,7 (g Fe)c; 
2,0 (aFe)g 
4.08 (a Fe)e 1,93 (a Fe)g 0,78 i 
Tableau IV-1 : Données énergétiques sur la formation des lacunes dans les métaux majoritaires de 
l’alliage 690. Références : a [Kraftmakher98], b [Yu07], c [Kim78], d [Matter79], e [Lucas09], f [Loper85], g 
[Fu04], h [Seeger69]  i Calculé à partir des valeurs obtenues dans g;   en gras, valeurs utilisées pour le 
calcul de Cv
eq; en italique, valeurs utilisées pour la comparaison avec les données de Dimitrov dans 
le texte. 
Pour comparaison, Dimitrov et Dimitrov ont déterminé par résistivité les énergies de formation des 
lacunes dans des alliages FeCrNi de différentes compositions, dont l’une proche de celle de 
l’alliage 600 (Ni75Cr16Fe9). Le Tableau IV-2 propose une comparaison des valeurs déterminées par 
pondération des enthalpies au point de fusion avec ces valeurs expérimentales. Les valeurs 
obtenues sont raisonnablement proches pour les alliages riches en nickel.  
Alliage (%massiques) 
D
, 0,9 Mf xT
vH  expérimental (eV) D
, 0,9 Mf xT
vH  calculé (eV) 
Fe64Cr16Ni20 2,03 +/- 0,2




 b 1,85 
Ni75Cr16Fe9 1,84 +/- 0,2
 a; 1,78b 1,80 
Tableau IV-2 : Comparaison des enthalpies de formation des lacunes dans des alliages ternaires 
NiCrFe, déterminées expérimentalement ou calculées. Références : a [Dimitrov84]; b [Dimitrov88] . 
L’évolution des concentrations en lacunes à l’équilibre, pour le nickel pur et pour un alliage ternaire 
de composition proche de l’alliage 690 est représentée Figure IV-4.  
Après retour à l’ambiante, pour une trempe infiniment rapide, on obtient pour le nickel  une 
surconcentration (rapport de la concentration finale sur la concentration à l’équilibre) de 3,4.1027; et 
de 1,6.1025 pour l’alliage 690. 
Cependant, à ces très hautes températures, l’interaction entre monolacunes et la formation 
d’amas, en particulier de bilacunes, devient non-négligeable. Ainsi, il est probable que plus de la 
moitié (jusqu’à 70%, [Scherrer72]) de la concentration en lacunes telle que calculée disparaît, soit 
en diffusant vers les puits pendant la trempe, soit sous forme d’amas de lacunes pouvant soit 
précipiter sous forme de vide, soit migrer rapidement vers des puits à basse température. 



































































Figure IV-4 : Concentrations en lacunes à l’équilibre calculées dans le nickel (carrés ouverts) et un 
alliage de composition Ni60Cr30Fe10 (carrés pleins) en fonction de l’inverse de la température. 
3. CRÉATION DE DÉFAUTS DE TYPE LACUNAIRE PAR IMPLANTATION IONIQUE 
Au paragraphe 2.3 précédent, plusieurs réserves ont été apportées quant à la maitrise du 
processus de création de lacunes en surconcentration dans les matériaux d’étude. En particulier, 
le problème d’homogénéité qui, s’il ne se pose pas lors de la chauffe du matériau, se pose 
nécessairement lors de la trempe,  à cause des effets de bord que même une plaque de 1 mm 
d’épaisseur subit et qui induit des inhomogénéités de vitesses de trempe, et donc des 
concentrations retenues, dans la plaque même. Cet inconvénient a été contourné en ne prélevant 
que des échantillons dans la zone « centrale » de la plaque. Cependant, la perte de matière 
associée, ainsi que la non connaissance (maitrise) de la vitesse de trempe s’avèrent de sérieux 
désavantages pour l’étude de phénomènes nécessitant des états de référence bien définis. Ainsi, 
un second procédé de création de lacunes physiques dans les matériaux d’étude a été utilisé : 
l’implantation ionique.  
Un avantage certain est la possibilité de créer des surconcentrations de lacunes très importantes 
lors d’une irradiation du matériau à température ambiante, et ce, de manière contrôlée,  
reproductible, et homogène sur de grandes surfaces.  
Lors d’une implantation ionique à relativement basse énergie dans un métal (de l’ordre de 
quelques MeV au maximum),  le mode d’endommagement principal du matériau est le dommage 
balistique. L’ion incident ou primaire, va percuter un atome de la matrice, lui transmettant une 
certaine quantité d’énergie dépendant de leurs masses respectives. Si cette énergie est supérieure 
ou égale à l’énergie seuil de déplacement Ed des atomes de la matrice, l’atome percuté va être 
éjecté de son site, créant une paire de Frenkel, c'est-à-dire une lacune (notée v) et un auto-
interstitiel (noté i).  
Si l’énergie de l’ion primaire est très grande devant Ed, celui-ci va induire une cascade de 
déplacement d’atomes, c'est-à-dire qu’il va éjecter les atomes qu’il percutera tant que son énergie 
sera supérieure à Ed ; avant de s’arrêter en interstitiel dans le matériau à une profondeur appelée 
profondeur d’arrêt.  Si l’atome éjecté reçoit également une énergie supérieure à Ed, son interaction 
avec l’un de ses voisins produira le même effet, et ainsi de suite, en cascade, jusqu’à ce que 
l’atome éjecté n’ait plus une énergie suffisante pour éjecter un atome du réseau. 
L’implantation ionique a été réalisée en gardant pour objectif de modifier au minimum la 
composition chimique de la zone affectée tout en permettant d’irradier l’échantillon avec une dose 
  98 
importante : c’est donc naturellement l’implantation d’ion nickel qui a été choisie. 
3.1. Conditions d’implantation expérimentales 
Les contraintes liées aux disponibilités des accélérateurs permettant l’implantation du nickel ont 
fixé l’énergie maximum de l’implantation à 450 keV. Cette énergie correspond à une profondeur 
maximale affectée d’environ 300 nm dans l’alliage 600, d’après le logiciel de simulation Monte 
Carlo SRIM [Ziegler85] utilisé en mode ‘detailed calculation with damage cascades’, qui calcule 
tous les chocs jusqu’à ce qu’un atome de la cascade ait une énergie inférieure au seuil de 
déplacement. Aucune correction d’énergie de déplacement n’a été effectuée pour ce calcul. 
L’implantation d’ions monoénergétiques crée un dommage non homogène dans le matériau, avec 
un profil d’endommagement en profondeur en forme de pic. L’homogénéisation du profil de 
création de défauts est assurée par une implantation multiénergie, par modulation de l’énergie du 
faisceau incident, faisant ainsi varier le maximum de concentration en défauts dans la profondeur. 
Trois énergies d’implantation ont été retenues : 80 keV, 300 keV et 450 keV. 
Le taux de production de défauts est égal au  nombre d’atomes des trois constituants déplacés, 
auquel on soustrait le nombre de collision pour lesquelles l’ion incident remplace l’ion qu’il chasse 
de son site atomique (pour les trois constituants). On obtient ainsi, en fonction de la profondeur, le 
nombre de défauts crées effectivement par ion incident ; le profil de création de lacunes ainsi 
calculé§, d’après les données obtenues avec le logiciel SRIM, est présenté sur la Figure IV-5.  
 
Figure IV-5 : Profil de création de défauts obtenu par SRIM (noir), exprimé en nombre de lacunes par 
ion incident–angström, somme des contributions des profils aux énergies d’implantation choisies.  
Par ailleurs, et ce afin d’obtenir des états présentant différentes concentrations de lacunes, deux 
courants (flux) d’implantation ont été choisis : 10 µA et 25 µA par cm², pour une même fluence 
totale de 6.1015 ion Ni/cm², soit un endommagement au pic de 87 dpa (déplacement par atome).  
En sus, une partie des échantillons implantés avec un courant de 25 µA a subi un traitement 
thermique de 10 minutes à 200°C permettant l’annihilation d’une partie des lacunes. L’implantation 
a été effectuée grâce à l’implanteur 400 kV IMIO 400 de l’Institut de Physique Nucléaire de 
l’Université de Lyon 1 – Claude Bernard, sous vide secondaire. La température des échantillons 
n’est pas contrôlée, cependant le support métallique sur lequel les échantillons sont fixés permet 
une bonne évacuation de la chaleur. Les faibles flux utilisés et  l’absence d’oxydation à la surface 
                                                     
 
§ Il est à noter que, comme la plupart des atomes déplacés ou éjectés de leur site atomique vont parvenir 
dans une zone dont les sites sont occupés par des atomes de la matrice, en d’autres termes, devenir des 
interstitiels, les deux principaux défauts créés, lacune et interstitiels, sont créés en proportions quasiment 
égales : le profil de création de lacunes est donc sensiblement le même que celui de création des interstitiels 
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des échantillons implantés laisse penser que l’élévation de la température de l’échantillon ne 
dépasse pas les 100°C au plus fort flux. 
3.2. Endommagement attendu dans les alliages c.f.c. irradiés à basse température 
Lors d’une irradiation effectuée à température moyenne (c’est à dire depuis 25°C jusqu’à environ 
300°C), les défauts ponctuels créés sont mobiles et peuvent diffuser jusqu’à ce qu’ils cessent 
d’exister, du fait de leur annihilation mutuelle et de la présence de « puits » comme les joints de 
grains, les surfaces, et les dislocations naturellement présentes dans le matériau. L’interaction 
entre défauts ponctuels et leur agglomération conduit à la formation d’amas ou ‘clusters’ de très 
petite taille dont les plus grands apparaissent en microscopie électronique en transmission sous la 
forme de « black-dots » (points noirs). Cette agglomération peut aller jusqu’à la formation de 
cavités (pour les lacunes), ou de boucles de dislocations et de boucles de dislocation fautées de 
Frank (de vecteur de Burgers 01 3.a 111 ) [Zinkle93] .   
La concentration en défauts ponctuels va bien sûr être influencée par la formation d’amas. La 
formation de ces amas dépend,  pour une même énergie cinétique :  
- de la dose reçue (dpa totaux). À doses faibles ou moyennement élevées, on peut 
considérer que l’endommagement, sous toutes ses formes, est proportionnel à la dose 
reçue ; à doses très élevées on observe souvent un phénomène de saturation (en termes 
de densité de boucles, de cavités, etc.) [Zinkle93] ; 
- du flux de particules incidentes : Allen [Allen06] a étudié les effets de dose et flux sur la 
ségrégation et le gonflement d’aciers austénitiques exposés à des flux de neutrons en 
réacteur. Ces travaux montrent une dépendance de ces phénomènes avec le flux, ceux-ci 
étant plus marqués lors d’expositions à des flux de neutrons plus modérés. Par ailleurs, 
Hou [Hou08] a montré par des méthodes de simulation Monte Carlo cinétique, que pour 
une même dose totale, la taille moyenne des amas de lacunes ou d’interstitiels « sur le 
long terme » dépend de la cinétique d’endommagement (c’est à dire du flux) ; 
- de la nature de l’espèce incidente, et en particulier de sa solubilité dans la matrice dans le 
cas des atomes. L’utilisation d’ions incidents de type gaz rares  ou de protons  change ainsi 
pour beaucoup la propension des lacunes à l’agglomération, avec la formation plus 
importante de bulles ou de cavités associée**. Par ailleurs, « l’efficacité » de la cascade, 
caractérisée par un facteur dit de Torrens x, c’est à dire la proportion de défauts ponctuels 
échappant à la recombinaison spontanée au sein de leur cascade native, dépend 
beaucoup de l’atome primaire (celle-ci dépend également de l’énergie, et prend des valeurs 
allant de x=70% à basse énergie (>Ed) et tend vers x =10-20% à plus haute énergie 
[Okita04]) ; 
- de l’état microstructural du matériau irradié, notamment, la concentration en dislocations 
initiale [Odette79]. Un écrouissage augmente la densité de puits, qui elle-même augmente 
l’annihilation des défauts ponctuels sur ces puits. L’effet principal est donc de ce point de 
vue, un retard à la nucléation des amas de défauts par diminution de leur surconcentration 
[Zinkle93] ; 
- de la température : jusqu’à environ 300°C dans les alliages austénitiques, on observe une 
augmentation de la densité en petits amas de défauts (black spots, petites boucles fautées 
de ~10 nm d’envergure) quasi-linéaire avec la température. Au delà, la densité en ces 
petits amas semble diminuer au profit des cavités et des dislocations étendues. Les 
boucles de Frank interstitielles, sessiles, ont tendance à se « défauter » pour adopter une 
                                                     
 
** À cet égard, l’utilisation de protons pour simuler une irradiation aux neutrons du fait de leurs masses 
comparables, ne constitue pas un bon ersatz pour les irradiations dans des matériaux massifs (à l’opposé de 
lames de microscopie en transmission que l’ion incident traverse sans s’implanter). Une raison 
supplémentaire est que la distribution en taille des clusters de défauts créés par l’hydrogène est très 
différente de celle créée par les neutrons [Wiedersich90]. 
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configuration de dislocation parfaite, énergétiquement plus favorable. Les dislocations 
parfaites sont glissiles et peuvent donc interagir entre elles et former un nouveau réseau de 
dislocations [Zinkle93]. Pour les amas de lacunes et les boucles de Frank lacunaires, il est 
probable que ce changement de paysage soit lié à l’augmentation de l’émission de défauts 
ponctuels depuis les petits amas avec la température [Bullough77, Zinkle93] : ceux-ci 
deviendraient donc moins stables, et libéreraient des défauts ponctuels disponibles pour 
alimenter la croissance des plus grands amas ou de cavités ; 
- des éléments d’alliage et d’addition en solution solide. Par exemple, le chrome semble 
avoir pour effet de réduire la mobilité des petits amas et boucles de défauts  dans les 
alliages Fe-Cr en les « épinglant » [Yao08]. Le silicium et le titane dans les austénitiques 
interagissent également beaucoup avec les petits amas de lacunes, possiblement en les 
piégeant et en limitant leur migration [Dimitrov84]. L’ajout de l’ordre de 0,1% de ce dernier 
élément a donc un effet direct sur les mécanismes de formation et de croissance des 
cavités et des bulles. Par ailleurs l’ajout de carbone amène parfois à la formation de 
carbures et autres phases de Laves sous irradiation [Zinkle93] ; 
- de l’état de contraintes : ces dernières peuvent changer les biais d’absorption des défauts 
ponctuels sur les différents puits [Bullough77], changeant ainsi la proportion entre défauts 
complémentaires, et induisant une surconcentration préférentielle susceptible de changer 
le spectre d’amas formés et les temps d’incubation pour leur nucléation [Boltax77]. 
Pour ce qui est de l’alliage 690, des phénomènes de mise en ordre sont parfois observés soit 
lorsque le matériau est porté à haute température, soit lors d’expériences d’irradiation [Frely97]. 
Cependant, compte tenu des conditions d’implantation choisies, effectuées à basse température, il 
est peu probable que de tels phénomènes aient lieu. 
En prenant en compte les phénomènes d’annihilation des défauts ponctuels au cours de 
l’irradiation, ainsi que leur diffusion, il est possible d’affiner la forme du profil de défauts créés et 
d’obtenir une valeur de concentration en défauts ponctuels plus raisonnable que celle proposée 
par le logiciel SRIM. 
3.3. Un premier pas vers l’évaluation du profil de défauts réel  
Dans cette partie, un modèle très simplifié de l’évolution des défauts ponctuels lors de 
l’implantation va être proposé. L’objectif principal est de réduire l’approximation importante de 
SRIM sur la forme du profil essentiellement, et dans une moindre mesure, sur les concentrations 
finales en lacunes obtenues. Du fait, notamment, des moyens de calculs disponibles dans le cadre 
de ces travaux, de nombreuses hypothèses simplificatrices ont été utilisées, et seront détaillées au 
fur et à mesure de la description des éléments pris en compte. 
3.3.1. Principe du modèle quasi chimique 
Le modèle sur lequel s’appuient ces calculs est dit quasi-chimique ; les événements sont assimilés 
à des réactions chimiques exprimées par une équation bilan. Incidemment, les deux 
concentrations en défauts ponctuels sont considérées à l’équilibre l’une par rapport à l’autre. Le 
terme de chimie réfère à des réactions homogènes, où les vitesses de réaction dépendent de la 
concentration et non de la distribution locale des réactants.  
Les événements considérés correspondent aux possibilités d’évolution des défauts de Frenkel : la 
création de défauts de Frenkel lors de l’implantation (donnée SRIM), la recombinaison mutuelle 
des lacunes et des interstitiels ; leur annihilation sur des puits, et enfin, la formation de clusters 
(agglomérats).  
3.3.2. Modélisation cinétique de l’évolution des concentrations en défauts ponctuels 
3.3.2.1. Création de défauts de Frenkel lors de l’implantation 
La création de défauts de Frenkel s’effectue selon la réaction : ® +0 v i . Les termes de création 
de défauts G pour chaque défaut ponctuel, et pour une profondeur donnée sont donnés par SRIM 
(transposés pour des raisons d’homogénéité en fractions molaires). À chaque profondeur x, on a : 
















pour les interstitiels, pendant l’implantation ; 
= = 0Frenkel FrenkelV iG G à l’arrêt de l’implantation. cV et ci  sont les fractions molaires en lacunes et en 
interstitiels respectivement. 
Aux interstitiels ainsi créés s’ajoutent les ions Ni+ implantés, et dont la distribution en profondeur 
est aussi donnée par SRIM. Par la suite, ces ions implantés seront compris dans le terme de 




i i iG G G .  
3.3.2.2. Diffusion des défauts ponctuels 
L’annihilation des défauts est supportée par leur diffusion ; seule une diffusion unidirectionnelle est 
considérée ici. Il s’agit de l’application directe de la loi de Fick pour les défauts considérés comme 


















 où Dv et Di sont les coefficients de 
diffusion respectivement pour les lacunes et les interstitiels.  
Il est à noter que, contrairement au cas d’un recuit de diffusion, pour lequel l’énergie d’activation 
pour la diffusion contient à la fois un terme de création de lacunes thermiques (liée à la différence 
de concentration à l’équilibre thermodynamique entre la température de recuit et la température 
ambiante) et un terme de migration de la lacune, dans le cas d’une irradiation, les défauts sont 
créés par dommage balistique : l’enthalpie de formation du défaut ponctuel y est donc à négliger. 
3.3.2.3. Recombinaison mutuelle des lacunes et des interstitiels 
La disparition des défauts de Frenkel par annihilation mutuelle s’effectue selon l’équation : 
0®+ iv . Une recombinaison spontanée ne peut avoir lieu que si les deux défauts 
complémentaires sont suffisamment proches l’un de l’autre dans le réseau cristallin, c’est à dire 
qu’il existe une sphère virtuelle de rayon critique de recombinaison spontanée rc entourant les 
défauts ponctuels, au sein de laquelle l’entrée du défaut complémentaire entraîne la 
recombinaison avec une probabilité de 1. Au delà de ce rayon, la probabilité de recombinaison 
diminue avec la distance séparant les défauts ; pour une solution diluée, elle est proportionnelle à 
l’inverse de la concentration en défaut complémentaire : µ/ /1i v V iP c . Par ailleurs, pour une 
distance entre défauts complémentaires r > rc, il est nécessaire que les défauts soient mobiles et 
diffusent l’un vers l’autre pour se recombiner (pour cette raison, à très basse température, on 
observe une accumulation des défauts et la formation d’amas, cavités, etc. [Sizmann78]). Compte 
tenu des différences de diffusivité des deux défauts de Frenkel (Cf. § 3.3.5.2.), on peut considérer 
que les lacunes sont immobiles du point de vue des interstitiels. On peut donc considérer que la 
vitesse de recombinaison dépend uniquement de la probabilité de présence d’un interstitiel sur un 
site proche voisin, modulée par la probabilité de saut de l’interstitiel dans la sphère de rayon 
critique.  








3 . .4 . .
3. .
recombinaison
i i c vv D c r cdc
dt a
. En prenant » 0cr a (paramètre de maille), c’est à dire en limitant la 
distance de recombinaison spontanée aux premiers voisins, on obtient (bien évidemment, le 




4. . . . .
. .
recombinaison recombinaison
c i i vv i
iV i v
r D c cdc dc
k c c
dt dt
 . kiv est alors la constante de vitesse pour la 
« réaction » de recombinaison mutuelle des défauts de Frenkel. 
3.3.2.4. Annihilation sur les défauts étendus (puits) 
L’annihilation sur les défauts étendus, considérés comme des puis infinis s’effectue selon la 
relation : + ®i,v puits puits . On peut, comme précédemment, définir une constante cinétique 
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d’annihilation des défauts de Frenkel associée à chaque type de puits /puitsi vk ,produit d’une force 
d’attraction du puits et d’une vitesse d'approvisionnement du puits (flux de défauts ponctuels). Les 
défauts étendus susceptibles d’agir comme des puits pour les défauts de Frenkel présents dans un 
matériau sont les dislocations et les surfaces des joints de grains. Ces puits étant éloignés les uns 
des autres, et supposés répartis de manière homogène, on peut considérer que leur force 
d’attraction dépend uniquement de la « concentration » en puits, c’est à dire la densité linéaire rD 
pour les dislocations et l’inverse de la taille de grains pour les joints de grains. Pour ces derniers, 
la force du puits dépend fortement de la géométrie ; pour un grain parallélépipédique de 
dimensions AxBxC, on a [Philibert91]:  
µ + +
2 2 2
/ 1 1 1
puits
i vk A B C (exprimé en fraction molaire). 
Comme discuté au paragraphe 2.3, ces puits sont considérés comme prenant part au mécanisme 








i v i V i VD c c , et les puits peuvent faire office de sources lorsque la concentration est inférieure à 
la concentration à l’équilibre thermodynamique. Cette expression du flux n’est valable qu’en 
absence d’un champ de contrainte autour des dislocations. En réalité, les champs de contrainte 
élastique associés à la présence d’une dislocation dans le réseau induisent un biais qui attire les 
défauts ponctuels dans l’environnement proche de la dislocation. Ce biais est plus élevé pour 
l’attraction des interstitiels que pour celle des lacunes [Heald76], et induit une asymétrie entre 
l’absorption et l’émission des défauts ponctuels [Okita04]. Ce biais varie de manière non linéaire 
avec la force des puits et dépend du type de dislocations (coin ou vis) [Dubinko05]. Aucun de ces 
biais ne sera pris en compte dans l’évaluation du profil effectif afin de simplifier les équations et de 
diminuer le temps de calcul.  
Enfin, ces défauts étendus (dislocations « naturelles », joints de grains) étant très grands on 
considère que l’absorption de défauts ponctuels ne modifie pas leurs propriétés ni leur 
concentration. 
Finalement, les évolutions temporelles des concentrations en défauts ponctuels liés à la présence 
de puits/sources étendus s’écrivent : 
( ) ( )
= = r - = -/ / / / / /. . .
D D
éq D éqv i
D i v i V i V i V i V i V
dc dc
D c c k c c
dt dt
pour les 
dislocations, et  
( ) ( ) ( )
= = + + - = -
2 2 2
/ / / / / /1 1 1 . .
S S
éq S éqv i
i v i V i V i v i V i V
dc dc
A B C D c c k c c
dt dt
 pour les joints 
de grains de dimensions AxBxC.  
3.3.3. Équations bilan 
Au final, les équations donnant l’évolution des concentrations en défauts ponctuels pendant 
l’implantation sont les suivantes : 
( ) ( )












G k c c k k c c
dt
 pour les 
lacunes, et  
( ) ( )












G k c c k k c c
dt
 pour les interstitiels.  
Les conditions aux limites associées à ces équations sont les suivantes. Avant l’implantation, les 
concentrations en défauts ponctuels sont égales en tout point du matériau à celles dictées par la 
thermodynamique. Pendant l’implantation, les surfaces du matériau sont considérées comme des 
puits infinis, où les concentrations en défauts sont égales aux concentrations d’équilibre 
thermodynamique. Par ailleurs, au cours de l’implantation, on considère que les termes de 
cinétique de production de défauts Gi/v sont constants dans le temps et dans l’espace (c’est à dire 
une même valeur à une profondeur x donnée). 
3.3.4. Hypothèses simplificatrices et limitations du modèle 
Le modèle adopté prend en compte la création de défauts (dépendant du flux pour des conditions 
données), la diffusion de ces défauts, leur recombinaison mutuelle et leur annihilation sur des 
puits. Le matériau (le « solvant ») est un solide semi-infini constitué d’atomes indifférentiables, 
dont les propriétés sont représentatives d’un mélange idéal des trois constituants majoritaires de 
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l’alliage 690.  
3.3.4.1. Hypothèses posées sur les défauts ponctuels et leur comportement 
Les défauts ponctuels constituent une solution diluée, avec une distribution des défauts créés 
aléatoire dans chaque tranche du matériau, repérée par sa profondeur x. Cette hypothèse est 
acceptable compte tenu des conditions d’implantation ionique employées (faisceau continu et 
stable, balayage du faisceau défocalisé pour une homogénéisation optimale). Les lacunes sont 
immobiles du point de vue des interstitiels, compte tenu du rapport de plusieurs ordres de 
grandeur de leurs coefficients de diffusion.  
Enfin, il sera considéré que les défauts de même nature n’interagissent pas et ne forment pas, par 
exemple, d’agrégats (clusters, dont la croissance aboutit à la formation de boucles de dislocations, 
etc.). Cette limitation est imposée, malgré la relative abondance de modèle cinétiques permettant 
de décrire la croissance des cavités [Perryman88], et des boucles de défauts dans des matériaux 
recristallisés [Yoo77] ou laminés [Bullough77], du fait de la difficulté à trouver des données 
d’entrées pour ces calculs. En particulier, l’évaluation d’une fréquence de nucléation pour les amas 
s’avère des plus épineuses. Pour l’heure, et en l’absence de données d’entrée et d’outils de 
simulation évolués (dynamique d’amas) pour la modélisation de la germination hétérogène des 
amas, l’agglomération de défauts ponctuels ne sera pas prise en compte.  
Cette hypothèse, très forte, constitue probablement l’hypothèse la plus pénalisante vis à vis de la 
quantification des concentrations en défauts ponctuels. Ces dernières seront donc fortement 
surestimées, bien que largement inférieures à celles calculées à partir des données SRIM brutes. 
3.3.4.2. Hypothèses posées sur les puits et leur comportement 
Les concentrations en puits (dislocations..) restent raisonnablement faibles (ce qui est le cas pour 
nos calculs pour un matériau recuit) ; leur répartition est homogène dans le matériau et ils sont 
considérés comme immobiles et inaffectés par l’absorption de défauts ponctuels. 
Il n’y a pas de préférence (biais) d’attraction d’un certain type de défauts ponctuels par rapport à 
l’autre (c’est à dire =puits puitsi i V vk D k D ).  Enfin, l’interaction entre puits est considérée comme 
négligeable (pas d’écrantage entre puits ; force d’attraction additive avec la concentration en 
puits). Doan [Doan03] a étudié par des méthodes de simulation numérique la variation de la force 
des puits en présence de puits secondaires, et leur biais pour l’un ou l’autre type de défaut 
ponctuel. Dans nos conditions d’implantation (c’est à dire pour des conditions de température peu 
élevée et de flux important), en l’absence de puits secondaires de force d’attraction importante 
(cavités, nucléation de nouvelles boucles), les expressions données pour la force des puits au 
paragraphe 3.3.2.4. sont raisonnables, et le coefficient de biais des dislocations pour l’attraction 
des interstitiels ne dépasse pas la décade. En revanche, la force d’attraction des surfaces des 
joints de grains est fortement sous-estimée [Doan03]. Cependant, compte tenu de la très faible 
contribution volumique de celles-ci pour une taille de grains de plusieurs dizaines de microns, on 
peut considérer qu’une erreur importante sur ce facteur reste négligeable pour ce qui est de la 
contribution totale des puits à l’annihilation des défauts ponctuels. 
Les contraintes engendrées par la présence de défauts ponctuels ne sont pas prises en compte. 
3.3.5. Analyse de l’évolution temporelle des concentrations en défauts ponctuels  
3.3.5.1. Équations bilan simplifiées – cas limite 
Sizmann [Sizmann78], dans sa très complète revue sur les effets d’irradiation sur la diffusion dans 
les métaux et leur modélisation propose des solutions analytiques (ou des solutions approchées) 
pour différents cas limites correspondant aux équations bilan proposées ci-dessus. Ces cas limites 
permettent d’obtenir rapidement une idée des concentrations en défauts ponctuels dans les 
différents domaines temporels de l’irradiation.  
Considérons tout d’abord que dans la zone implantée, le profil de défauts est suffisamment 
homogène pour être considéré comme constant. Dans ce cas, les termes de diffusion Fickienne 
disparaissent, car le gradient de concentration s’annule. Considérons également que compte tenu  
du nombre important de défauts de Frenkel produits par ion Ni+ incident, la proportion d’ions 
implantés est négligeable devant la quantité d’interstitiels créés, de sorte que : 




i i i iG G G G . Alors à tout moment pendant l’implantation, on a  un terme de 
création de défauts == Frenkel Frenkeli VG G G . Enfin, compte tenu de la densité très importante en 
dislocations devant la densité de surfaces liées aux joints de grains, on peut en première approche 
négliger la contribution de ces derniers dans le terme d’annihilation sur les puits. 
Dans ce cas, les équations bilan s’écrivent : 
( )
= - - -. . .
cas limite
D éqv
iV i v V V V
x
dc
G k c c k c c
dt
pour les 
lacunes,  et : 
( )
= - - -. . .
cas limite
D éqi
iV i v i i i
x
dc
G k c c k c c
dt
pour les interstitiels.  
3.3.5.2. Données numériques 
Les constantes numériques des équations sont données dans le Tableau IV-3 pour les deux 
valeurs de flux utilisées, et pour deux températures d’implantation encadrant la probable 
température effective pour les conditions utilisées.  
Le terme de création de défauts est considéré constant et est pris égal à une valeur haute 
représentative du dommage créé, donnée sur le profil d’implantation (soit ~12/ion-angström), 
corrigé du facteur de Torrens pris égal à 0,2 par similitude avec les conditions (dpa et dpa/s pour 
un acier austénitique) d’Okita [Okita04].  
Le calcul des coefficients de diffusion des défauts ponctuels dans l’alliage utilise les enthalpies de 
migration des défauts ponctuels formés par irradiation aux électrons dans un alliage NiCrFe de 
composition proche de celle de l’alliage 600 [Dimitrov88]: 1,49 +/- 0,03 eV pour les lacunes et 0,50 
+/- 0,04 eV pour les interstitiels. Le facteur préexponentiel utilisé pour les deux défauts ponctuels 
est tiré d’une étude de Pruthi rapportant les valeurs de coefficient de diffusion du 51Cr dans l’alliage 
600, et vaut : 1,60 +/- 0,30 cm²/s  [Pruthi77].  
Le volume atomique utilisé pour le calcul de la constante de vitesse pour la recombinaison 
mutuelle des défauts est pris égal à -W » »3 29 30 4 1,12.10a m  (volume de la maille divisé par les 4 
atomes par maille pour les c.f.c.). Le volume de recombinaison (sphère de rayon rc) vaut alors 
environ 17W, ce qui est très sous-estimé par rapport aux valeurs mesurées par Dimitrov 
[Dimitrov84] variant entre 150W et 250W dans des alliages Fe-Cr-Ni austénitiques.  
Enfin, la densité de dislocations est fixée à rD=108/cm², conformément à ce qui est attendu pour un 
matériau recristallisé.  
Courant d’implantation 10 µA 25 µA 
x *G [fraction molaire/s] 3,65.10-11 9,10.10-11 
Température [°C] 25 100 25 100 
Dv [cm²/s] 1,15.10
-27 3,29.10-22 1,15.10-27 3,29.10-22 
Di [cm²/s] 1,25.10
-9 8,45.10-8 1,25.10-9 8,45.10-8 
kiv [/s] 4,98.10
11 3,36.1013 4,98.1011 3,36.1013 
kv
D [/s] 1,15.10-19 3,29.10-14 1,15.10-19 3,29.10-14 
ki
D [/s] 1,25.10-1 8,45 1,25.10-1 8,45 
Tableau IV-3 : Paramètres numériques utilisés pour l’étude du cas limite (§3.3.5.1.) pour les deux 
courants d’implantation utilisés et une température constante de 25°C ou 100°C. 
3.3.5.3. Étude de l‘évolution temporelle de la concentration en défauts ponctuels 
Dans ce cas, à basse température, et pour une densité de puits faible (ce qui est le cas pour les 
conditions d’implantation choisies), les évolutions temporelles des concentrations suivent le 
scénario suivant, illustré par la Figure IV-6 adaptée de l’article de Sizmann [Sizmann78] pour les 
notations utilisées dans ce chapitre.  
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Au début de l’irradiation, on assiste essentiellement à une augmentation linéaire de la 
concentration en défauts ponctuels avec la dose reçue : les concentrations en défauts étant 
faibles, le terme de recombinaison est négligeable, et à temps courts, les défauts n’ont pas encore 
atteint les premiers puits.  
 
Figure IV-6 : Évolution des concentrations en défauts ponctuels pour les basses température et 
densité de puits, d’après [Sizmann78] . 
Arrive un moment, au temps t1, où les concentrations en défauts ponctuels sont suffisantes pour 
que la création de défauts supplémentaires conduise à leur annihilation mutuelle. On obtient alors 
un palier de quasi-équilibre en concentration. Puis, arrive le moment marqué par t2 où les premiers 
interstitiels formés atteignent les puits par diffusion. La concentration en interstitiels diminue alors, 
tandis que les lacunes supplémentaires créées par implantation trouvent moins de défauts 
complémentaires avec lesquels s’annihiler, ce qui fait croître leur concentration. Enfin les lacunes 
atteignent également les puits par diffusion au temps t3. On arrive alors à un nouvel état de quasi-
équilibre des concentrations. Avec les conditions d’implantation utilisées, et les paramètres  
numériques donnés  Tableau IV-3, on obtient des temps caractéristiques, pour les deux flux, à 
25°C de :  t1 = ~40 s; t2 = ~1 min;  t3 → ∞ très grand devant le temps de l’expérience. 
D’après cette analyse simplifiée, la fraction molaire maximale en interstitiels, c’est à dire sur la 
période allant du temps t1 au temps t2 , à 25°C pour le plus grand flux peut être évaluée à : 
~3,69.10-9 (c’est également la fraction molaire en lacunes pour cette condition d’égalité entre les 
concentrations). Compte tenu de l’énergie de formation très élevée des interstitiels (~5 eV 
[Frely97]), on peut considérer que leur concentration à l’équilibre est quasiment nulle. Leur 
surconcentration est donc considérable, et  on s’attend à ce que ceux-ci « précipitent » sous forme 
d’amas ou de boucles. 
Par ailleurs, il ressort que pendant la plus grande partie du temps d’implantation (~30 et 80 
minutes), la concentration en lacunes sera supérieure à la concentration en interstitiels. Pendant 
cette période, les lacunes sont en surconcentration par rapport aux interstitiels, et leur annihilation 
sur les puits n’est pas encore importante. On pourrait légitimement penser que dans cette 
situation, des amas de lacunes pourraient également se former.  
3.3.6. Résolution des équations cinétiques 
L’analyse de l’évolution des concentrations en défauts ponctuels effectuée dans les paragraphes 
précédents n’est valable que dans le cas où le terme de création de défauts est constant dans le 
matériau. C’est très loin d’être le cas pour nos conditions d’implantation, puisque les défauts 
ponctuels sont créés sur une profondeur d’environ 300 nm dans un échantillon massif. Ainsi, cette 
analyse simplifiée ne peut que donner un aperçu des évolutions des concentrations au centre de la 
zone implantée.  
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Afin d’atteindre les objectifs fixés lors du développement de ce modèle cinétique, c’est à dire, en 
particulier, de pouvoir évaluer le profil de concentration en défauts prenant en compte leur 
diffusion, la totalité des étapes décrites au paragraphe 3.3.3 doit être prise en compte. 
Un inconvénient réside dans le fait que les équations bilan présentées ne présentent pas de 
solution analytique. Pour extraire des résultats du modèle cinétique présenté, une résolution 
numérique basée sur une méthode de différences finies a été entreprise.  
3.3.6.1. Discrétisation en espace et en temps par éléments finis (schéma explicite) 
À cette fin, les équations différentielles ont été discrétisées, c’est à dire que le problème continu a 
été remplacé par un système linéaire algébrique.  
Tout d’abord, l’espace unidimensionel du problème est discrétisé : on découpe pour cela 
l’intervalle [0, L], L étant la largeur de l’échantillon implanté, en n+1 intervalles (n  étant bien sûr un 
nombre entier strictement positif) de longueurs identiques k=L/(n+1). On travaille alors, non plus 
sur un domaine continu s’étalant de 0 à L en profondeur, mais sur les n+2 nœuds du maillage  de 
coordonnée xj = j.k, pour j allant de 0 à n+1. Le temps est discrétisé de manière similaire : on 
découpe l’intervalle [0, texp], texp étant la durée de l’expérience à simuler, en M intervalles, de 
largeurs identiques h tel que texp=h.M. À un temps quelconque, on repère un nœud du maillage 
temporel par sa coordonnée m : tm=h.m. Par la suite, nous noterons la concentration en lacunes à 
la profondeur xj et au temps tm : ( , ) ( , )»v j m vc x t c j m , (idem pour les interstitiels avec l’indice ‘i’ 
remplaçant l’indice ‘v’). 
La discrétisation des opérateurs s’effectue quant à elle à l’aide de la définition d’Euler d’une 
dérivée partielle : 
0
( ) ( )
lim
d ®




y y x x y x
x x
. Adaptée à l’expression de la concentration en lacunes à 
une profondeur xj donnée, on obtient : 
( , 1) ( , )¶ + -
»
¶
v v vc c j m c j m
t k
 lorsque k tend vers zéro. De même, 
on peut discrétiser la dérivée seconde du terme de diffusion qui aboutit à l’expression suivante à 
un temps tm donné : 
2
2 2
( 1, ) 2 ( , ) ( 1, )¶ + - + -
»
¶
v v v vc c j m c j m c j m
x h
 , lorsque h tend vers zéro. 
Dans l’espace-temps discrétisé, ces expressions permettent donc d’obtenir l’expression de la 
concentration cv  au nœud j et au temps m+1 à partir de la connaissance de sa valeur au temps m 
et de la valeur des concentrations au temps m au nœuds j-1 et j+1 l’encadrant. Une illustration 
graphique de ces considérations est donnée sur la Figure IV-7. L’approche par différences finies 
consiste finalement en l’hypothèse que la variation de la grandeur cv/i entre deux nœuds adjacents 
est petite si les pas en temps et en profondeur sont très petits. 
Le maillage, régulier, a été choisi afin de pouvoir obtenir un nombre de points important pour le 
tracé des profils de concentration dans la zone implantée. Un pas de h = 20 nm a donc été choisi. 
Le pas de temps k quant à lui, a été déterminé à partir du critère de stabilité associé  à un schéma 
numérique explicite [Spiteri99]. k doit être d’autant plus petit que les constantes d’évolution du 
système sont grandes, c'est-à-dire que k est inversement proportionnel au coefficient de diffusion 
de l’espèce la plus rapide, les interstitiels ; une inégalité sur k définit ainsi la zone de stabilité du 
calcul. Dans notre cas, un facteur 1/10 a été rajouté à l’inégalité, ce qui donne une expression de 
k : k=0.01xh2/Di.  Pour un calcul effectué à 25°C, k est de l’ordre de 10 ns. 
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Figure IV-7: Représentation schématique du maillage utilisé pour la résolution numérique par 
différences finies. Les petites flèches noires représentent les équations permettant d’exprimer 
cv/i(j,m+1) en fonction des trois nœuds connus au temps m. Sur les bords de l’échantillon et au 
temps m=0, les conditions aux limites imposent les concentrations en défauts à l’équilibre 
thermodynamique. 
3.3.7. Implémentation du modèle numérique 
Le langage Python a été choisi pour l’implémentation du code de résolution numérique des 
équations de quasi-chimie. Python est un langage de script, orienté objet, interprété (pas de 
compilation), très simple d’utilisation et flexible (typage dynamique, duck typing permettant 
d’exécuter une fonction sur plusieurs types de variables,…), et libre de droits. Il dispose d’une très 
grande bibliothèque standard, ainsi que de nombreux modules complémentaires, également libres 
de droits, adaptés au calcul scientifique de haute performance (numpy, scipy…), souvent 
empruntés aux bibliothèques C, C++, Fortran ou Matlab, aux techniques éprouvées et robustes 
[Brucher08].  
3.3.8. Résultats  
Les profils calculés de lacunes et d’interstitiels pour les deux conditions d’irradiation (courants 
d’implantation de 10 µA, en bleu, et 25 µA, en rouge) sont présentés Figure IV-8, pour un temps 
d’irradiation de 160 s à 25°C (à ce temps, les profils n’évoluent quasiment plus jusqu’à la fin de 
l’irradiation). La concentration « instantanée » en lacunes varie peu avec le courant entre les deux 
conditions d’implantation, mais est légèrement différente ; tandis que la concentration en 
interstitiels en est très dépendante. On notera que les concentrations atteintes pour la plus grande 
densité de courant n’ont quasiment plus de sens physique : encore une fois, la tendance est à 
retenir, tandis que les concentrations sont à juger de manière relative entre les différentes 
conditions initiales. À noter également la différence d’échelle d’un facteur 100 pour les interstitiels : 
dans ces conditions, la concentration « instantanée » en interstitiels est, du fait de leur annihilation 
sur les puits et leur diffusion dans le volume, plus faible d’un facteur 100 à 500 par rapport à celle 
des lacunes, dans la zone où sont implantés les ions Ni+. Une différence importante entre les deux 
conditions d’implantation réside dans le rapport entre les concentrations en lacunes et en 
interstitiels : on observe en effet une surconcentration en lacunes plus importante pour le flux le 
plus faible. Ce résultat est à mettre en perspective des travaux de Hou mettant en évidence les 
différences de distribution en taille des amas de défauts ponctuels liées au flux plutôt qu’à la dose 
reçue [Hou08]. On attend donc ici des amas lacunaires de taille plus importante que pour un flux 
plus élevé. 
Le pic de concentration en interstitiels se situe autour de 270 nm. La concentration en lacunes au 
pic de dommage est d’environ 7300 ppm atomique : pour rappel, cette valeur est surestimée 
puisque ce calcul ne prend pas en compte l’agglomération des défauts ponctuels. Cependant, la 
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formation de clusters est envisageable compte tenu de la forte concentration en lacunes attendue. 
Enfin, la concentration en interstitiels égale la concentration en lacunes à environ 350 nm de 













































Figure IV-8: Comparaison des concentrations en lacunes et en interstitiels pour un temps 
d’irradiation de 160 s : effet du flux. 
Juste après irradiation, le profil des interstitiels redescend très rapidement jusqu’à leur 
concentration à l’équilibre, tandis que le profil de lacunes reste inchangé. L’évolution du profil sur 
les 10 premières secondes suivant l’arrêt de l’irradiation est présentée Figure IV-9 : on observe 
une réminiscence transitoire d’interstitiels en concentration importante sur 1500 à 2000 nm de 































Figure IV-9: Évolution du profil d’interstitiels sur les 10 secondes suivant l’arrêt de l’irradiation ; 
l’ordre chronologique des profils est indiqué par la flèche noire. 
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L’effet de la densité initiale de dislocations a également été étudié : si ce calcul à concentration en 
dislocations constante ne permet pas d’obtenir des tendances aussi précises que si la formation 
de dislocations supplémentaires (ou leur disparition, dans le cas où la densité initiale est élevée) 
était prise en compte, elle permet d’estimer des tendances générales. La Figure IV-10 présente les 
profils de lacunes en fin d’irradiation pour trois densités de dislocation initiales (et constantes 
durant le calcul) : 108, 1010 et 1012/cm² ; le profil calculé par SRIM y figure aussi à titre de 
comparaison. On observe une augmentation de la concentration en lacunes et un aplanissement 
du profil avec les densités de dislocations croissantes. C’est ce qui est attendu, pour ce temps 
d’implantation long, pour lequel les concentrations en espèces ponctuelles ne sont plus à l’état 
stationnaire : on est alors, sur le diagramme du cas limite de Sizmann présenté au paragraphe 
3.3.5.3., entre t2 et t3 : la concentration en lacunes y est bien proportionnelle à la force de puits  
ki
D,  elle-même proportionnelle à la concentration en dislocations. 
 
Figure IV-10: Effet de la concentration de dislocations initiale sur le profil de lacunes en fin 
d’irradiation pour un courant de 10 µA; le profil SRIM est superposé afin de visualiser l’effet de la 
diffusion des lacunes sur la forme du profil (à noter que ces calculs ont été effectués avec la 
première version du programme de calcul et donne pour cela un résultat légèrement différent de 
celui présenté  Figure IV-8 pour la concentration au pic pour une densité de dislocations de 108/cm²). 
 
3.4. Conclusions sur le dommage attendu dans les conditions d’implantation de l’étude 
L’implémentation des équations de quasi-chimie dans un code de calcul utilisant une méthode de 
résolution numérique basée sur des différences finies a permis d’obtenir une évaluation plus 
réaliste des défauts ponctuels crées dans les différentes conditions d’implantation. Une 
importante approximation est la non prise en compte de la possibilité pour les défauts ponctuels 
de créer des clusters pour les lacunes  ou bien de nouvelles boucles de dislocations pour les 
interstitiels, ce qui constitue selon toute évidence expérimentale un terme puits important 
d’élimination de ces éléments. On retiendra que d’une part, dans la zone implantée, les lacunes 
sont en surconcentration par rapport aux interstitiels, et d’autre part, que cette surconcentration 
est plus importante pour le flux le plus faible (10 µA). 
Le dommage attendu, et les facteurs l’influençant ont été mentionnés dans cette section. On 
s’attend à la formation de clusters de défauts, aussi bien de nature lacunaire (dans la zone de 
surconcentration en lacunes, pour une profondeur inférieure 350 nm), ou interstitielle (dans la 
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4. OBSERVATION EN MICROSCOPIE ÉLECTRONIQUE EN TRANSMISSION DES DÉFAUTS 
D’IMPLANTATION DANS LES ALLIAGES NI-CR-FE AUSTÉNITIQUES 
La microscopie électronique en transmission a été utilisée pour imager et analyser les défauts 
d’implantation. Dans cette section, le principe général du MET et des modes d’imagerie 
couramment utilisés seront rappelés.  
Le MET est une technique de microscopie où un faisceau d’électrons est « transmis » au travers 
d’un échantillon très mince ( §4.1.) ; on dit alors que ce dernier est transparent aux électrons, par 
analogie avec la microcopie optique en transmission où la lumière traverse l’échantillon. Pour cela, 
les électrons sont accélérés afin d’atteindre une énergie suffisante pour réduire leur longueur 
d’onde, ce qui permet d’atteindre de bien meilleures résolutions qu’en microscopie optique.   
Ainsi, une source (filament chauffé associé à un potentiel électrostatique) et un système de 
lentilles magnétiques associées à des diaphragmes permettent de focaliser un faisceau d’électrons 
monocinétiques sur un échantillon. Un système de lentilles magnétiques est ensuite utilisé pour 
projeter l’image de l’échantillon sur un écran phosphorescent qui transformera l’image électronique 
en image visible (on utilise de plus en plus une caméra CDD pour faire l’acquisition des images).  
L’appareil utilisé est un MET de type Tecnai F20 ST équipé d’un canon à émission de champ et 
possédant une tension d’accélération de 200 kV, et appartenant au Centre des Matériaux de 
l’École Nationale Supérieure des Mines de  Paris (ENSMP). La préparation des lames et les 
analyses effectuées dans le cadre de ces travaux ont été réalisées par Mohamed Sennour et 
Cécilie Duhamel du Centre des Matériaux de l’ENSMP, que l’auteur souhaite remercier 
chaleureusement pour leur contribution qui relève parfois du grand art. 
4.1. Préparation des lames minces 
La préparation des lames est une étape délicate pour l’imagerie des défauts d’implantation, en 
effet, il faut s’assurer de ne pas introduire de défauts supplémentaires ni déformer le matériau.  
 
Figure IV-11 : Schéma représentatif des principales étapes de la préparation des lames MET : 
découpe de l’échantillon (a) pour former un sandwich redécoupé à 500 µm d’épaisseur puis aminci 
par polissage mécanique (b) et inséré dans une grille de cuivre amincie au PIPS (c). 
La qualité des observations est entièrement dépendante du soin mis en œuvre au cours de cette 
étape cruciale. La plupart des échantillons se présentent sous la forme de coupons de dimensions 
7x7x1 mm3, la surface implantée étant la plus large. Chaque échantillon est découpé en deux par 
une scie à fil ; les deux faces implantées sont ensuite collées l’une à l’autre par de la résine époxy. 
Le sandwich obtenu est à nouveau découpé pour obtenir un volume d’1 mm de large et de 500 µm 
d’épaisseur ; puis est aminci par polissage mécanique à l’aide d’un tripode (dispositif permettant 
de conserver une planéité quasi-parfaite entre les bords de l’échantillon), jusqu’à atteindre une 
épaisseur de l’ordre de 10 µm. Le sandwich est ensuite monté sur une grille de cuivre et aminci 
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jusqu’à une épaisseur de quelques dizaines de nanomètres à l’aide d’un dispositif 
d’amincissement ionique (PIPS) pulvérisant sur la surface des ions Ar+ d’une énergie de 4 puis 2 
keV. Un changement d’angle d’incidence des ions, de 7° puis 4°, permet de finir l’amincissement 
délicatement et de limiter au maximum l’implantation d’argon et la création de défauts associés 
dans la lame. Les étapes principales de la préparation sont représentées sur la Figure IV-11. 
4.2. Contrastes en mode image 
Les propriétés particulières des électrons, tenant à la fois des ondes et des corpuscules, 
permettent plusieurs modes d’imagerie, utilisant les interactions de ces deux composantes avec la 
matière. Les électrons peuvent en effet soit être simplement transmis au travers de l’échantillon, 
ou bien diffracter sur le réseau cristallin. Le contraste en imagerie est donc un contraste de 
diffraction, que l’on regarde la partie non diffractée du faisceau ou bien la partie diffractée 
uniquement. Une représentation schématique des trajets du faisceau incident en conditions deux 
ondes est proposée sur la Figure IV-12. 
 
(a)          (b) 
Figure IV-12 : Représentation schématique des trajets des faisceaux incidents associé à une 
particule AB diffractante et images A’B’ en champ clair (a) ; en champ sombre (b). 
4.2.1. Mode champ clair (bright-field) 
L’imagerie en mode « champ clair » utilise les électrons transmis au travers de l’échantillon pour 
former une image (c’est donc l’analogue direct de la microscopie optique, mais utilisant des 
électrons). Un diaphragme d’objectif est placé entre l’échantillon et l’écran afin de ne récupérer 
que les électrons ayant diffusé dans l’échantillon. En l’absence d’échantillon, lorsque tout le 
faisceau est projeté sur l’écran, on obtient une image claire, d’où l’appellation de « champ clair ». 
Les zones de l’échantillon diffractant le plus les électrons apparaissent donc en contraste sombre, 
comme illustré sur la Figure IV-12(a) pour laquelle c’est l’absence de faisceau transmis qui permet 
d’imager en contraste sombre la particule diffractante.  
4.2.2. Mode champ sombre (dark-field) 
L’imagerie en « champ sombre » utilise les électrons diffractés selon un certain angle pour faire 
l’image (on ne s’intéresse ici qu’à la diffusion élastique des électrons, c’est à dire qu’il n’y a pas de 
perte d’énergie lors de la diffraction, donc que le faisceau diffracté a la même longueur d’onde que 
le faisceau incident. La diffusion inélastique est utilisée pour effectuer l’analyse chimique de la 
matrice ou pour évaluer l’épaisseur de la lame).   
Les conditions de diffraction sont données par la loi de Bragg : nl=2d sinq ; où l est la longueur 
d’onde du faisceau incident, et d la distance inter-réticulaire, et n un entier.  Il y a donc diffraction 
pour des angles discrets q
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par des lentilles magnétiques sur l’écran : on obtient un réseau de tâches de diffraction, avec une 
tâche par condition de diffraction (Figure IV-13).  
   
Figure IV-13 : Schéma de l’obtention d’un cliché de diffraction en MET pour deux familles de plans. 
La diffraction correspond mathématiquement à effectuer la transformée de Fourier (TF) du réseau 
réel en réseau réciproque. À chaque famille de plans parallèles correspond une tâche de 
diffraction espacée de 1/d par rapport à l’origine,   avec d distance interréticulaire. Ainsi, et comme 
illustré sur la Figure IV-14, plus les plans sont espacés dans le réseau réel, plus les tâches de 
diffraction seront proches. 
 
Figure IV-14 : Réseau réel et équivalent sur le réseau réciproque pour deux familles de plans. 
L’ensemble des réflexions possibles correspondant à un cristal constitue le réseau réciproque de 
ce cristal. Le réseau réciproque d’un c.f.c. est un réseau cubique simple. Cependant, on n’observe 
pas tout le réseau réciproque lors de la diffraction du faisceau sur l’échantillon. Les plans qui 
diffractent et aboutissent à la formation d’une tâche sur le cliché de diffraction sont les plans dont 
les nœuds dans le réseau réciproque interceptent une sphère de rayon 1/l, la sphère d’Ewald. Du 
fait de la faible longueur d’onde l des électrons, le rayon de la sphère d’Ewald est assez important 
devant la distance entre deux nœuds du réseau réciproque. Pour cette raison, on peut avoir 
diffraction même si les conditions de Bragg ne sont pas tout à fait satisfaites, et plusieurs 
diffractions interviennent simultanément. L’écart à la condition de Bragg est noté s, et l’intensité 
des tâches décroît avec s  croissant ; quand s ≈ 0, on parle de conditions « dynamiques » ; lorsque 
s s’écarte de zéro, on parle de conditions « cinématiques ». Par ailleurs, la présence d’une 
distorsion locale du réseau permettra de satisfaire les conditions de diffraction tandis que celles 
liées à la matrice ne permettent pas la diffraction : c’est cette propriété qui est utilisée pour imager 
des dislocations, qui distordent localement le réseau cristallin. 
Dans un cristal parfait et infini, les nœuds du réseau réciproque sont ponctuels. Cependant, en 
MET, le volume diffracté sous le faisceau est un disque très fin ; ainsi dans le réseau réciproque, 
les nœuds se retrouvent allongés, sous forme de cylindre, selon la direction du faisceau. Ainsi, 
suivant l’orientation du cristal, l’intersection de la sphère d’Ewald avec les nœuds du réseau donne 
donc une tâche circulaire, ou bien un volume allongé, appelé « traînée de diffusion ».  
En plaçant le diaphragme d’objectif de manière à récupérer la tâche correspondant aux plans 
ayant diffractés, on n’image que les objets contenant les plans correspondants, comme illustré sur 
la Figure IV-12(b), où seul le signal diffracté de la particule en bleu est imagé. Ceux-ci 
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apparaissent donc en contraste clair sur fond sombre.  
En conditions deux ondes, les deux images (faisceau transmis et diffracté) sont complémentaires. 
4.2.3. Microscopie en mode HAADF 
La microscopie en mode HAADF, pour High Angle Annular Dark-Field, est un mode d’imagerie en 
champ sombre dans lequel on ne collecte plus seulement une tâche spécifique répondant aux 
conditions de Bragg, mais un ensemble de faisceaux diffractés à des angles importants. Cette 
technique doit donc son nom au diaphragme annulaire particulier permettant cette collecte, en 
champ sombre. Le caractère très incohérent de la diffusion élastique des électrons ainsi collectés 
permet l’obtention d’un contraste chimique, puisque la diffusion dépend du numéro atomique des 
éléments.  
4.2.4. Microscopie à haute résolution (HRTEM) 
La microscopie en haute résolution permet d’observer la matière à l’échelle atomique. On utilise 
les faisceaux transmis et diffractés pour faire l’image. Le diaphragme de sélection centré sur le 
faisceau transmis laisse passer un ensemble de faisceaux diffractés, dont la superposition des 
figures d’interférences.  Les contrastes obtenus sont alors dits « de phase », car leur amplitude 
dépend directement de la « différence de phase » portée par les faisceaux interférants. Cette 
amplitude est la somme de Fourier des amplitudes complexes associées aux faisceaux 
sélectionnés, affectés par le transfert du microscope (qui dépend des caractéristiques de l’appareil 
et des conditions de l’observation). Ce dernier point apporte une complication puisque la figure 
obtenue ne peut pas être intuitivement interprétée du fait des aberrations liées à l’optique du 
microscope. L’image obtenue est une projection 2D à l’échelle atomique de la structure 3D et 
permet ainsi l’analyse cristallographique d’éléments de taille nanométrique. 
4.3. Imagerie d’amas de défauts  de taille nanométrique par MET 
4.3.1. Technique d’imagerie des cavités 
Lorsque l’image de la lame est parfaitement au point, les cavités (ou les bulles) ne sont pas 
visibles. Pour les faire apparaître, il est nécessaire de sous-focaliser ou de sur-focaliser le 
faisceau ; les cavités apparaissent alors  en contraste clair avec un liseré noir ou en contraste 
sombre avec un liseré blanc, respectivement. La coïncidence en espace des « tâches » obtenues 
dans les deux conditions de défocalisation permet de conclure à la présence d’une cavité. Ce 
travail s’effectue en mode champ clair, la relaxation du réseau autour d’une cavité étant 
insuffisante pour induire des trainées de diffusion. 
La densité en cavités est déterminée par comptage du nombre de cavités sur une surface donnée, 
et rapportée au volume de matière après détermination de l’épaisseur moyenne de la lame par 
spectroscopie de perte d’énergie (EELS). La taille des cavités est déterminée par mesure de 
l’espacement entre deux bords (liserés). Il s’agit d’une mesure approximative, puisque la 
défocalisation entraine une distorsion de l’image de la cavité. 
4.3.2. Technique d’imagerie des boucles de dislocation 
La densité importante de boucles créées lors de l’implantation à basse température, ainsi que les 
contrastes complexes liés aux champs de déformation entourant les boucles de Frank rendent très 
difficile leur caractérisation en champ clair. C’est donc une imagerie en champ sombre sur la 
trainée de diffusion qui a été le plus utilisée dans ces travaux. Pour cela, il est nécessaire de ne 
pas se placer en conditions dynamiques : en effet, la diffraction ne serait pas permise et la boucle 
ne se distinguerait pas de la matrice. Mais, si l’écart s devient trop important, alors les signaux de 
la boucle et de la matrice seront confondus ; un compromis est donc à trouver. 
Expérimentalement, on peut se placer en deux ondes en excitant la tâche (311) ; les tâches (200) 
et (111) qui portent le signal des boucles sont alors suffisamment intenses et éloignées du signal 
matrice pour être observées. Cette technique ne permet d’imager qu’une des quatre populations 
de boucles fautées (il y a quatre plans de glissement, et chaque spot est associé à un seul de ces 
quatre plans). La densité de boucles  effective prend en compte la correction d’un facteur 4 par 
rapport à la densité de boucles observées. 
On peut déterminer deux densités de boucles. D’une part, la densité en boucles prise comme une 
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longueur de boucle cumulée par unité  de surface, rapportée au volume après détermination de 
l’épaisseur moyenne de la lame dans la zone observée, par analogie avec la densité de boucles 
de dislocations étendues. D’autre part, le nombre de boucles par unité de volume, 
indépendamment de leur taille. Les deux valeurs seront proposées. 
4.3.3. Détermination de la nature des boucles* 
L’obtention d’un contraste satisfaisant pour l’imagerie de défauts n’est en général possible qu’en 
conditions « deux-ondes » ; c’est à dire que le faisceau incident subit une diffraction de Bragg  
importante sur une seule famille de plans, notée par le vecteur de diffraction correspondant, g. 
Dans ces conditions,  le faisceau se propage au travers de l’échantillon sous la forme de deux 
ondes de Bloch  de vecteurs d’onde k légèrement différents. La différence Dk de ces deux 
vecteurs d’onde est égale à l’inverse de la distance d’extinction xg, qui est un paramètre 
caractéristique du matériau et du plan diffractant en question. Cette relation n’est valable que dans 
le cas où s = 0 ; dans le cas contraire, la distance d’extinction effective dépend de l’angle de 
déviation du faisceau par rapport à la condition de Bragg. 
En contraste deux-ondes, de n’importe quelle inhomogénéité du réseau, ou défaut, et qui modifie 
les conditions locales de diffraction résulte un contraste sur l’image. Cependant, ce contraste n’est 
pas le résultat d’une simple projection de l’image géométrique du défaut sur l’écran : en 
conséquence, la position du défaut sur l’image ne correspond pas toujours à la position « réelle » 
du défaut ; et l’étendue du contraste ne correspond pas à l’étendue du défaut. Cette dernière 
dépend essentiellement de s et du type de dislocation imagé (c’est à dire interstitiel ou lacunaire). 
Lors de la mesure de la taille du défaut, les erreurs associées aux phénomènes décrits ci-dessus 
seront d’autant plus importantes que les défauts imagés sont de petite taille devant le champ de 
déformation qu’ils génèrent [Wilkens70].  
Pour des dislocations relativement larges (c’est à dire dont la dimension est proche de xg, de 
l’ordre de 15-20 nm dans les c.f.c. de transition pour des électrons de ~300 kV), il est donc 
possible d’identifier la nature de la boucle en inclinant l’échantillon vers des angles importants et 
d’observer le changement de taille de la projection de la boucle, qui se dilate ou se rétracte, en 
fonction du type de boucle (de la déformation locale du réseau, positive ou négative liée à la 
nature interstitielle ou lacunaire), et de son orientation dans l’échantillon par rapport au vecteur g. 
Toutefois, il a été montré qu’une détermination du plan d’habitat de la boucle et de son vecteur de 
Burgers était en plus nécessaire pour déterminer la nature de la boucle [Wilkens70]. Pour les 
boucles partielles, un traitement similaire basé sur le signe de (g.b).s existe (voir  [Wilkens70]). 
Pour les défauts trop petits pour être résolus géométriquement sur l’image (c’est à dire très petits 
devant xg), une interprétation du contraste plus poussée est nécessaire. C’est le cas des « black-
dots », dont le contraste est dû au champ de déformation présent autour du défaut. Ce contraste a 
fait l’objet de nombreuses études expérimentales et théoriques [Wilkens70] et a permis 
l’identification de nombreux défauts d’irradiation non résolus dans des métaux de base de 
matériaux d’intérêt industriel ; ses caractéristiques et le principe de son analyse sont présentés ici, 
synthétisés d’après la revue de Wilkens [Wilkens70]. 
En conditions deux ondes dynamiques (s = 0), certains de ces « black-dots » présentent un 
contraste particulier de dipôle noir et blanc (Black & White, BW en anglais), comme sur la Figure 
IV-15(b). Sur la Figure IV-15(a), en champ sombre, une seule population de ces boucles est 
visible. Il est bien sûr nécessaire que la boucle soit orientée de sorte à ce que son vecteur de 
burgers b vérifie la relation : b.g ≠ 0 pour pouvoir être imagée†. On définit le vecteur l pointant de 
la partie noire vers la partie blanche du dipôle (Figure IV-15 (c)).  
                                                     
 
* Deux techniques existent pour déterminer la nature des boucles ; une technique est présentée ici ; l’autre 
technique, nommée « 2½D » est écartée car il a été montré qu’elle donnait des résultats le plus souvent 
erronés [Jenkins96]. 
† Il existe des développements de cette technique utilisant les conditions cinématiques ; l’objet de la 
présente section n’étant pas d’effectuer une revue exhaustive, ces raffinements ne seront pas détaillés. Le 
lecteur curieux pourra se référer à la revue de Wilkens pour plus d’informations [Wilkens70]. 
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Dans le cas de défauts de petite taille sphériques (petites cavités), l est toujours parallèle à g, 
quelle que soit la direction de g. C’est aussi le cas pour les tétraèdres de faute d’empilement de 
petite taille, dont le champ de déformation est sphérique (dans ce cas une analyse en haute 
résolution permet de mettre en évidence la forme triangulaire du défaut. Les plus grands 
tétraèdres de faute d’empilement, ou les agglomérats de lacunes tétraédriques montrent des 
contrastes complexes, liés à l’orientation de leurs faces selon quatre plans {111}. 
 
Figure IV-15 : Imagerie de boucles de Frank (a) en champ sombre ; (b) en champ clair en conditions 
deux-ondes présentant le contraste BW lié au champ de déformation autour des défauts, tiré de 
[Edwards03a], flèches rouges et bleues pointant quelques dipôles alignés sur deux familles de plans 
{111} ; (c) définition du vecteur l caractéristique du dipôle.  
Dans le cas de petites boucles de dislocations, le vecteur l est fixe, suivant une direction 
cristallographique bien définie pour un matériau et des conditions d’irradiation donnés, et est 
indépendant de g. La direction de l correspond à une direction préférentielle d’orientation du 
défaut, quelle qu’elle soit. Les boucles peuvent être fautées (dont les boucles de Franck, très 
souvent observées, vont être plus étudiées ci-après) ou parfaites. Pour des boucles de Franck, l 
est toujours parallèle à une direction <111> ou parallèle à la projection d’une direction <111> sur le 
plan image. Le signe de l comme défini précédemment dépend : 
- de la nature de la boucle (interstitielle ou lacunaire), 
- de la distance du défaut par rapport à la plus proche des surfaces de l’échantillon. 
En effet, pour une même nature de défaut, le contraste varie dans la profondeur de la lame (par 
rapport à la surface la plus proche perpendiculaire à la direction de propagation du faisceau). On 
peut séparer la lame en différentes couches, L1, L2…etc., dont l’épaisseur dépend de la distance 
d’extinction xg : la première couche (L1) s’étend jusqu’à 0.3xg depuis la surface, la seconde (L2) 
jusqu’à ~0.75 xg ; la suivante (L3), ~1.25 xg, etc.. En champ clair, les défauts satisfaisant la relation 
g.l >0 sont de type lacunaire, tandis que ceux pour lesquels g.l < 0 sont de type interstitiel, dans la 
couche L1. Ces relations s’inversent dans la couche L2 ;  et dans la troisième, le contraste est 
identique à celui de la couche L1. En champ sombre, les contrastes sont inversés par rapport au 
champ clair. 
Ces « oscillations » de contraste BW en profondeur sont recouvertes par d’autres phénomènes 
d’absorption qui diminuent le contraste des dipôles. Il n’est donc vraiment possible d’utiliser cette 
technique que pour les deux (ou trois) premières couches par rapport à la surface. Les défauts 
présents à la frontière entre deux couches, ou dans la zone médiane de la lame ne présentent pas 
ce contraste, et apparaissent comme des « black-dots ». Ces considérations sont résumées dans 
la Figure IV-16. Pour ces très petits défauts sans contraste BW, les calculs ont montré que 
l’étendue de l’image est ~20% supérieure à l’étendue réelle du défaut [Wilkens70,English76]. 
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Figure IV-16 : Représentation schématique des oscillations du contraste BW des dipôles pour de 
petites boucles de type lacunaire en fonction de la position du centre du défaut dans la lame. 
L’utilisation de la technique d’analyse du contraste BW est longue, laborieuse, et nécessite 
l’utilisation de techniques de stéréoscopie qui n’ont pas pu être mises en œuvre dans ces travaux. 
Toutefois, cette technique d’analyse pourra être proposée comme perspective expérimentale 
permettant de trancher quant à la nature d’amas de défauts lorsque celle-ci demeure incertaine. 
5. CARACTÉRISATION DES DÉFAUTS CRISTALLOGRAPHIQUES PAR SPECTROSCOPIE 
D’ANNIHILATION DE POSITONS (PAS) 
Cette technique a été utilisée pour caractériser les défauts lacunaires, non visibles en microscopie 
électronique en transmission. 
Dans cette section, le principe général de l’analyse par spectroscopie d’annihilation de positons 
sera présenté, avec un intérêt tout particulier pour la physique du positon dans les métaux de 
structure c.f.c. Puis, après la discussion de quelques données bibliographiques soulevant les 
problématiques liées à l’analyse de défauts dans les métaux, la technique spécifique utilisée dans 
cette étude sera détaillée. Les méthodes d’analyse classiques des données en résultant seront 
présentées et enfin, une méthode d’analyse alternative sera proposée. 
La spectroscopie d’annihilation de  positons (PAS en anglais) est une méthode non destructive 
d’analyse qui permet de sonder l’état électronique d’un matériau. Le positon est l’anti-particule de 
l’électron. Celui-ci est chargé positivement, et est donc sensible aux variations de potentiel 
coulombien : c’est pourquoi il s’avère particulièrement sensible à la présence de défauts de type 
lacunaire, région dans laquelle le positon se localise préférentiellement.  
Les analyses par PAS ont été réalisées dans le cadre d’une collaboration CEA/CNRS par Marie-
France Barthe et Pierre Desgardins du CEMHTI d’Orléans, que l’auteur souhaite remercier pour 
les discussions fructueuses qui ont permis d’enrichir ce manuscrit.  
5.1. Principe de la technique 
La spectroscopie d’annihilation de positons peut être mise en œuvre sur différents types de 
dispositifs . Avec des positons dits rapides (émis par une source de 22Na) il est possible de sonder 
des échantillons épais (environ 150 µm dans un alliage austénitique). Il existe aussi des 
accélérateurs de positons lents qui permettent de sonder en fonction de la profondeur des films 
minces (environ 1.3 µm sous la surface dans A690). Au CEMHTI l’accélérateur est basé sur 
l’utilisation d’une source de 22Na qui émet des positons qui sont modérés puis accélérés grâce à 
un dispositif électromagnétique classique, puis implanté dans le matériau à analyser avec une 
énergie allant jusqu’à quelques dizaines de keV (faisceau monoénergétique). La source, le 
guidage et la mesure se font dans une enceinte sous ultravide (Figure IV-17). De plus, le flux de 
positons est suffisamment faible pour considérer qu’il n’y a qu’un seul positon dans le solide : les 
caractéristiques d’annihilation mesurées sont donc celles du positon seul dans le solide. 
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Figure IV-17 : Dispositif expérimental d’analyse PAS du CEMHTI d’Orléans ; 1 : Confinement de la 
source radioactive ; 2 : systèmes de pompage ; 3 : vers dispositif de haute tension ; 4 : bobines de 
guidage électromagnétique ; 5 : Chambre de mesure (échantillons). 
Une fois implanté, le positon va se lier avec un électron du réseau puis s’annihiler avec celui-ci, 
donnant naissance à deux rayons gamma qui portent l’information de l’énergie et de la quantité de 
mouvement de la paire électron/positon annihilée. Le PAS permet donc de sonder la densité 
électronique et la distribution des quantités de mouvement des électrons dans le matériau.  
On pourra ainsi mesurer le temps de vie du positon dans la matière, qui est inversement 
proportionnel à la densité électronique ou/et la distribution des quantités de mouvement des 
électrons à l’endroit où le positon s’annihile. L’accélérateur de positons lents du CEMHTI produit 
un faisceau continu et est couplé à un spectromètre d’élargissement Doppler qui permet de 
mesurer l’énergie des gamma émis lors de l’annihilation. En présence de défauts de type 
lacunaire, le positon va avoir tendance à se piéger dans des zones de plus faible densité 
électronique, et le temps de vie moyen des positons sera donc d’autant plus important que la 
concentration en défauts est importante ; de même la distribution des moments des électrons sera 
plus étroite car l’annihilation avec des électrons de cœur sera plus faible.  
5.2. Implantation, diffusion, états d’annihilation du positon 
Après l’émission et l’accélération du positon, deux processus distincts interviennent: l’implantation 
du positon (~10 ps), puis sa diffusion et son annihilation avec un électron du réseau (~100 – 500 
ps) [Ghosh93]. 
5.2.1. Implantation du positon 
Lorsque le positon pénètre dans le matériau à  analyser,  il peut diffuser élastiquement  ou non 
élastiquement (excitation du gaz d’électrons, de phonons, ionisation des atomes…). Cette diffusion 
se poursuit jusqu’à ce que le positon soit thermalisé, c'est-à-dire, qu’il perd l’énergie cinétique 
supérieure à celle équivalent à l’équilibre thermique du système pour un électron libre. Il résulte de 
ces phénomènes de pertes d’énergie une distribution du positon, un profil d’implantation, 
dépendant de son énergie cinétique E, et du matériau analysé. Le profil d’implantation est décrit 



































 pour une distribution Makhovienne. <z> est la  profondeur moyenne d’implantation et 






, avec r la densité du matériau en g/cm3, A et n des constantes dépendant du 
matériau. Pour la densité de l’alliage 690, on a : n=1,44, et A=520 µg/cm2.keV1.44  lorsque <z> est 
exprimé en Angströms [Ghosh93].  
Le profil d’implantation s’élargit lorsque l’énergie d’implantation augmente. Les profils 
d’implantation de positons monoénergétiques sont tracés Figure IV-18(a) pour plusieurs énergies. 
À 2,5 keV, on sonde une bande très étroite en proche surface du matériau, tandis qu’à 25 keV, on 
sonde un volume s’étendant jusqu’à environ 1,5 µm de profondeur, avec un maximum de 
probabilité d’implantation centré sur 650 nm. La Figure IV-18(b) présente la répartition en 
profondeur des positons implantés pour quelques énergies clefs : ainsi, à 25 keV, 70% des 
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Figure IV-18 : Profils d’implantation de positons monoénergétiques dans l’alliage 690 (a) ; 
Diagramme de répartition en profondeur des positons implantés pour quelques énergies incidentes 
(b). 
Ces formules décrivant le profil d’implantation sont valables pour un matériau non endommagé. 
Dans un matériau présentant des défauts, il n’existe pas de formule analytique décrivant 
l’implantation du positon : il est donc toujours pris comme hypothèse que la présence de défauts 
ne modifie pas l’implantation du positon. 
La probabilité d’interaction du positon avec les électrons est très faible tant que celui-ci n’est pas 
thermalisé.  
5.2.2. Diffusion et états d’annihilation  
5.2.2.1. État délocalisé 
Après thermalisation, le positon va diffuser dans l’espace interatomique. En l’absence de défauts 









L , avec D+ coefficient de diffusion du positon, définit par la relation d’Einstein, et lLattice 
taux d’annihilation du positon libre dans le réseau parfait, qui est l’inverse du temps de vie du 
positon t  dans un cristal parfait. lLattice est directement proportionnel à la densité électronique vue 
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par le positon : l = pBulk e
2
0.r .c.n
‡, où r0 est le rayon de l’électron, c la vitesse de la lumière, et ne la 
densité du gaz électronique [Nieminen79]. La Figure IV-19(a) représente la fonction d’onde du 
positon dans un cristal parfait de nickel ; cet état délocalisé est décrit par une onde de Bloch 
modulée par le réseau des noyaux atomiques (zones de probabilité de présence minimale). Les 
isocontours de probabilité de présence du positon dans l’espace interatomique sont représentés 
Figure IV-19(b). L’annihilation du positon aboutit alors à la formation de deux rayons gamma (voir 
§ 5.2.3.). 
 
(a)          (b) 
Figure IV-19 : Fonction d’onde du positon délocalisé dans un réseau parfait de nickel (a), isocontours 
de probabilité de présence du positon libre dans l’espace interatomique (b), d’après [Puska83]. 
5.2.2.2. État localisé 
En présence de défauts comme des lacunes, des dislocations ou des cavités, la probabilité de 
présence du positon est associée à un état localisé dans les zones déficitaires en noyaux 
atomiques (Figure IV-20), où le positon peut rester piégé. 
 
Figure IV-20 : Densité électronique dans une lacune de nickel (a), isocontours de probabilité de 
présence du positon piégé dans une lacune de nickel (b), fonction d’onde du positon localisé dans 
une lacune de nickel (c), d’après [Puska83]. 
La longueur de diffusion effective doit alors être corrigée par un coefficient de piégeage Kv 
dépendant de la concentration en défauts (de nature non spécifiée ici) du matériau : 
                                                     
 
‡ En fait, cette formule n’est valable que pour une paire électron-positon  de spin s = 0, qui est celle qui est 
utilisée pour l’analyse des défauts, voir paragraphe suivant. 











. Kv est le produit de  µv, le coefficient de piégeage exprimé en /s.cm
-3§, et de cv, la 
concentration en défauts de type lacunaire par cm3.  
Une longueur de diffusion plus faible que dans le matériau sans défauts est donc le signe de la 
présence pièges, en particulier de défauts de type lacunaire dans le matériau. La détection des 
défauts est astreinte à un taux de dépiégeage négligeable (hypothèse qui sera retenue par la suite 
car la plus probable pour les défauts lacunaires dans les métaux) ; dans le cas contraire, les 
défauts ne sont pas détectables. 
5.2.2.3. Annihilation dans un état lié avec un électron particulier 
Le positon, après avoir diffusé, et éventuellement, s’être piégé dans un défaut lacunaire, va 
capturer un électron de son environnement et former un atome-positronium (Ps). Les deux états 
fondamentaux du positronium dans les métaux sont décrits par les spins s = 0 (para-positronium) 
ou s = 1  (ortho-positronium, liée à des corrélations de spin entre les deux particules de la paire e-
/e+). Le mode d’annihilation de la paire positon/électron dépend du spin de la paire : la paire de 
spin 1 s’annihile en trois rayons g, tandis que la paire de spin nul s’annihile en deux rayons g : c’est 
cette dernière annihilation qui est étudiée dans la plupart des techniques de spectroscopie 
d’annihilation des positons. Celle-ci est, dans un métal dans lequel la distribution des états de spin 
des électrons est aléatoire, 372 fois plus importantes que l’annihilation à 3g [Mijnarends79]. 
5.2.3. Annihilation à 2 g  et distribution des moments cinétiques des électrons 
Les deux rayons gamma créés lors de l’annihilation sont caractérisés par une énergie 
be EcmE -=
2
2 2γ , où me est la masse de l’électron, c la vitesse de la lumière, et Eb l’énergie de 
liaison de la paire e-/e+, qui est de l’ordre de quelques électronvolts, donc keVE 5112 »γ .  
Dans le référentiel du centre de masse de la paire, les deux photons sont émis exactement dans 
des directions opposées. Mais, du fait du moment non-nul de la paire annihilée, les deux photons 
sont déviés de la colinéarité dans le référentiel du laboratoire. La conservation du moment de la 
paire se traduit par une déviation d’un angle q » T ep m c  (pour de petits angles, inférieurs à 1° 
environ), où pT est la composante du moment transverse à la direction d’émission des photons, 
comme illustré Figure IV-21 (P1 et P2 sont les moments des deux rayons g).  
 
Figure IV-21 : Diagramme vectoriel de la conservation du moment lors d’une annihilation à 2g d’après 
[Hautöjarvi79] ; les indices L et T réfèrent aux composantes longitudinale et transverse du moment p. 
De fait, comme le moment cinétique du positon thermalisé est presque nul, le moment cinétique de 
la paire décrit le moment de l’électron lié au positon avant annihilation. 
De même, le moment de la paire e-/e+ induit un élargissement Doppler ED  de l’énergie des 
photons mesurée dans le référentiel du laboratoire, avec 2/. LpcE =D , où pL est la composante 
longitudinale du moment [Hautojärvi79] (comme indiqué sur la Figure IV-21).  
La mesure de la corrélation angulaire ou de l’élargissement Doppler permettent donc  d’accéder à 
la projection transversale ou longitudinale respectivement, du moment p de la paire e-/e+ annihilée. 
                                                     
 
§ Les taux de piégeage sont exprimés par défaut unitaire, l’unité varie donc en fonction du défaut considéré. 
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La Figure IV-22(a) résume les techniques d’analyse usuelles utilisées en spectroscopie 
d’annihilation des positons : la mesure du temps de vie ou la corrélation angulaire, évoquées plus 
tôt, et la mesure de l’élargissement Doppler, qui est la technique utilisée dans ces travaux. Sur la 
Figure IV-22(b), est schématisé un spectre Doppler classique, après traitement du signal. Les 
détails de la technique sont décrits dans le paragraphe suivant. 
       
(a)            (b) 
Figure IV-22 : Représentation schématique des techniques d’analyse par annihilation de positons 
(a) ; spectre d’élargissement Doppler typique, représentation des aires S et W (b). 
5.3. Spectroscopie d’élargissement Doppler 
La distribution en énergie de la raie d’annihilation étant étroite, il est nécessaire d’utiliser des 
détecteurs gamma de très haute résolution. Le système de détection utilisé au CEMHTI est 
composé d’un détecteur Ge maintenu à la température de l’azote liquide, et polarisé sous une 
tension de 3,5 kV. Les signaux passent ensuite par une série de dispositifs de traitement du signal 
analogiques (pré-amplificateur, amplificateur, filtre anti-empilement), un analyseur multicanaux et 
enfin un stabilisateur de pic, permettant, par comparaison avec une raie-étalon, de replacer le 
maximum du pic à 511 keV et d’éviter la dérive des signaux [Barthe03].  
Le spectre Doppler représente ainsi le nombre de photons g dans chaque canal d’énergie 
comprise entre 511 keV +/- n.dE et 511 keV +/- (n+1).dE, où dE est la largeur d’un canal en eV, et 
vaut environ 0,12 keV pour le système de détection utilisé ici. Le spectre finalement obtenu est 
schématisé sur la Figure IV-22(b). 
En pratique, on indexe les spectres Doppler soit en fonction de la grandeur DE (pic centré sur 0), 
soit en fonction de la grandeur pL, exprimée en mec²x10






p [10 m .c²] .1000
511
. 
5.3.1. Paramètres de forme 
Les spectres d’élargissement Doppler sont caractérisés par deux grandeurs, notées S et W 
comme sur la Figure IV-22(b). S représente la fraction de l’aire sous le pic centrée sur 511 keV, et 
représente donc la fraction d’annihilation des paires de faible moment cinétique. S est donc 
représentatif des électrons de faible moment cinétique, c'est-à-dire essentiellement les électrons 
de valence. 
 W représente la fraction d’aire sous le pic au niveau des extrémités (des ailes), et est lié aux 
paires e-/e+ de fort moment cinétique, c'est-à-dire essentiellement les électrons de cœur. 
En présence de défauts de type lacunaire S augmente et W diminue, car la probabilité pour que le 
positon s’annihile avec des électrons de fort moment diminue lorsque le positons est piégé dans 
un défaut lacunaire, comparé à son annihilation dans un état délocalisé, comme illustré sur la 
Figure IV-23 montrant l’évolution du spectre Doppler du cuivre recuit ou déformé. 
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Figure IV-23 : Évolution du spectre Doppler du cuivre pour un état recuit ou déformé [Hautojärvi79]. 
La spectrométrie Doppler possède une résolution moyenne et ne permet pas une analyse précise 
de la distribution des moments des électrons du matériau sondé. Cette technique permet 
néanmoins d’accéder à des informations précieuses que les paragraphes suivants présentent. 
5.3.2. Annihilation du positon localisé dans un défaut lacunaire 
La localisation des positons dans les défauts lacunaires du métal a trois conséquences 
importantes [Hautojärvi79] : 
- La concentration en défauts peut être déduite du ratio entre la fraction de positon 
s’annihilant dans les pièges lacunaires et la fraction de positons s’annihilant dans un état 
délocalisé. C’est cette méthode qui est utilisée pour mesurer les enthalpies de formation de 
lacunes par exemple (voir [Nanao77, Triftshaüser75] pour une description détaillé de la 
méthode**). Cependant, celle-ci n’est valable que dans une certaine gamme de 
concentration uniquement. En effet, lorsque la concentration de défauts est trop faible, la 
contribution des positons s’y annihilant ne permet pas de les détecter, tandis qu’à 
concentration importante, on observe un phénomène de saturation. Au point de saturation, 
tous les positons sont piégés dans les défauts, et l’ajout de défauts supplémentaires de 
même nature ne change plus les caractéristiques d’annihilations mesurées. Le point de 
saturation définit donc les caractéristiques d’annihilation dans le défaut ; 
- Les caractéristiques d’annihilation des positons dans un piège donné reflètent les 
propriétés locales de ces défauts, et permettent l’accès à des informations uniques sur leur 
structure électronique interne ;  
- La conséquence du point précédent est que les caractéristiques d’annihilation des positons 
s’annihilant dans des pièges sont différentes pour différentes configurations de défauts, 
comme par exemple, une lacune ou une bilacune, ou encore pour différents types de 
défauts (dislocations). Il est donc possible dans une certaine mesure de différentier les 
différents types de défauts en présence. 
La démarche adoptée pour étudier les défauts d’implantation par spectrométrie Doppler utilise ces 
propriétés. Tout d’abord des échantillons contenant des types de défauts bien identifiés 
(échantillon laminé et recuit pour les dislocations par exemple) ont été analysés, et les 
                                                     
 
** À noter cependant que les modèles utilisés ici pour ajuster les données ne prennent pas en compte les 
dépendances en température des caractéristiques de piégeage sur les lacunes, liées aux effets d’expansion 
thermique, introduits à la fin des années 70. 
  123 
caractéristiques d’annihilation des différents pièges déterminées. Les caractéristiques 
d’annihilation mesurées dans les échantillons implantés sont ensuite comparées à celles des 
pièges connus servant de référence.  
5.3.3. Influence de la présence d’impuretés 
Il est d’usage de dire que l’analyse par les positons est « insensible » à la présence d’impuretés 
interstitielles, puisque le noyau supplémentaire sur le site interstitiel repousse le positon du fait des 
interactions coulombiennes. Cependant, les modifications de la densité électronique liée à la 
présence de l’impureté peuvent mitiger cette tendance, comme dans le cas de certains précipités, 
ou d’impuretés telles que H, He ou C qui peuvent décorer les lacunes [Puska83]. 
5.3.3.1. Piégeage sur des précipités 
Le piégeage sur des impuretés en substitution, ou sur un précipité, est plus complexe et dépend 
évidemment pour beaucoup de la structure électronique locale. La notion d’affinité est utilisée pour 
caractériser la possibilité pour un élément singulier dans la matrice de constituer un piège pour le 
positon. L’affinité A+ du positon avec un élément donné s’exprime:  A+ =µ- + µ+, où µ+ et µ- sont  les 
potentiels chimiques du positon et de l’électron dans le milieu considéré. Le positon sera piégé par 
un précipité sphérique constitué de l’élément P dans la matrice M si la différence d’affinité 
+ + +
D = -
M PA A A  est positive et si le rayon du précipité dépasse un rayon critique tel que 







Ces effets sont aussi valables dans le cas d’écart à l’idéalité d’une solution solide binaire : la 
tendance à la décomposition spinodale, ou à la formation de zones enrichies en un élément 
donné, modifient les caractéristiques d’annihilation [Nieminen79]. 
5.3.3.2. Cas de l’hydrogène 
La présence d’hydrogène dans le réseau parfait n’influe pas sur les caractéristiques d’annihilation 
des positons,  du fait de l’écrantage de ces derniers par l’hydrogène en interstitiel. Arbuzov montre 
en effet qu’à l’état non déformé, la présence d’hydrogène dans du nickel ne change pas le 
paramètre S [Arbuzov00]. 
Les calculs théoriques comme les mesures expérimentales semblent concorder sur l’effet de la 
présence d’hydrogène dans les lacunes. Puska montre en effet que l’hydrogène dans une lacune 
d’aluminium diminue le temps de vie du positon, mais que ce dernier reste tout de même piégé sur 
dans la lacune [Puska83]. Cet effet s’explique aisément par une diminution du volume libre lors de 
l’ajout de l’atome d’hydrogène dans la lacune. Shivachev obtient des résultats similaires dans le 
nickel, pour des complexes H-lacunes allant jusqu’à 30 lacunes/amas. Cet auteur montre qu’en 
présence d’hydrogène dans la lacune ou dans un cluster de lacunes, les électrons sont confinés 
sur le bord du cluster. Cependant la densité électronique reste inférieure à celle du réseau parfait, 
et le positon est piégé dans l’agglomérat H-lacunes. Enfin, cet auteur montre qu’il n’existe pas de 
relation linéaire entre la diminution du temps de vie du positon et l’ajout d’atomes d’hydrogène 
dans le cluster [Schivachev02]. Ces tendances sont les mêmes dans le chrome [Troev06], et sont 
confirmées expérimentalement dans le nickel [Kao79]. 
5.3.4. États d’annihilation particuliers 
Tous les processus décrits plus haut sont valables au sein du matériau, dans un environnement 
homogène, et avec des défauts de « petite » taille. Cependant, dans les cas où les positons sont 
implantés à l’abord de la surface ou d’une interface, des états particuliers d’annihilation peuvent 
apparaître, en particulier la formation de Ps (§5.2.2.3.). 
L’implantation du positon commence par un problème de surface : en effet, le positon doit franchir 
la surface du matériau pour y pénétrer. Cependant, une partie importante des positons incidents 
peut être « réfléchie » (rétrodiffusée) : Shivachev montre par des simulations numériques que la 
fraction de positons rétrodiffusés dans le nickel est importante à basse énergie d’implantation. 
Celle-ci décroît jusqu’à 4 keV environ et se stabilise à 33% environ pour les énergies supérieures à 
5keV [Shivachev02]. Pour une même analyse de même durée, les positons de faible énergie 
produiront donc moins d’informations « utiles » que des positons implantés à plus  haute énergie. 
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Par ailleurs, les positons implantés à basse énergie peuvent être réémis dans le vide avant d’être 
thermalisés, ou bien, après diffusion, et avoir atteint la surface du matériau. Dans ces deux cas, la 
formation subséquente de positronium dépendra fortement de la contamination de surface. 
Cependant, même en absence de contamination, il est évident que les caractéristiques 
d’annihilation du positon à la surface seront différentes de celles rencontrées au sein du matériau : 
les liaisons atomiques coupées modifient en effet la densité électronique à l’abord des atomes. De 
plus, la présence de défauts dont la densité électronique est différente de celle présente dans le 
volume est aussi responsable de ces différences. Une réémission du positon est d’autant plus 
probable que la longueur de diffusion du positon dans le matériau est grande (absence de 
piégeage). 
Dans le cas où le positon est réémis dans le vide, les conséquences sont encore un peu plus 
complexes. En effet, dans le vide, la probabilité de formation du para- et de l’ortho-positronium 
change et devient : ¼ pour le para-Ps et ¾ pour l’ortho-Ps. 
La formation dans le vide d’ortho-Ps et sa désintégration à 3g est aisément détectable, du fait de la 
nature continue de la distribution en énergie du spectre Doppler résultant de ce mode 
d’annihilation. On peut ainsi mesurer une grandeur appelée par la suite la fraction de positronium, 
à partir des ratios entre l’aire sous le pic centré sur 511keV et l’aire sous toute la distribution en 
énergie du spectre Doppler, et qui donne une indication de la survenue de ces phénomènes lors 
de l’analyse [Schultz88]. 
La formation d’ortho-Ps peut donc avoir lieu à la surface, mais aussi dans des défauts de grande 
taille au sein du matériau (pores) ou au niveau d’interfaces incohérentes où de larges volumes 
ouverts sont présents. 
5.4. Analyse et interprétation des données 
Les paramètres de travail sont les paramètres de forme et l’analyse de leur évolution en fonction 
de l’énergie d’implantation E du positon : S(E) et W(E). En d’autres termes, c’est l’évolution des 
paramètres S et W lors de l’augmentation de la profondeur de matière sondée qui est  étudiée.  
Pour les positons s’annihilant dans le réseau de manière délocalisée (réseau parfait), les 
paramètres SLattice et WLattice sont des  caractéristiques du matériau. Pour des positons s’annihilant 
dans une distribution de n centres d’annihilation, les valeurs de S et W sont les sommes des 


























f  (100%). 
5.4.1. Modèle d’annihilation à deux états 
Lorsque les annihilations se produisent à partir de l’état délocalisé (réseau parfait) et sur un piège 
lacunaire V alors, quelle que soit l’énergie d’implantation, les paramètres de forme mesurés S(E) 
et W(E) s’expriment : 
= +( ) Lattice Lattice V VS E f S f S   et = +( ) Lattice Lattice V VW E f W f W , avec =+ 1Lattice Vf f . Dans le cas où il existe une 
répartition homogène des défauts dans le réseau, tous les points S(W) sont superposés, aux 
variations expérimentales près, sur le diagramme S-W, puisque S et W sont constants pour toute 
énergie d’implantation. En revanche, une répartition inhomogène de défauts se traduit par 
l’alignement des points sur des droites. En effet, après quelques manipulations de ces équations, 
on obtient : += . ( )( ) aW E bS E , avec, en omettant l’écriture de la dépendance en énergie des 













V Lattice Lattice V
Lattice V
S W S W
b
W W
.  Comme S augmente (et W 
diminue) lorsque le volume libre dans l’environnement du positon augmente, les points des 
mesures S(W) sont donc alignés sur des droites de pentes négatives a.  
De plus, la pente est d’autant plus grande que le volume libre du défaut est important, comme 
illustré sur la Figure IV-24 pour un défaut V’ de volume libre plus important que celui du défaut V. 
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À mi-chemin entre les points caractéristiques Lattice et V, le signal S(W) correspond à la 
contribution de 50% des signaux du réseau parfait et du défaut lacunaire : ainsi, les fractions 
d’annihilation dans les deux centres sont égales à 50%. Pour tout point sur le segment V-Lattice, 
les fractions d’annihilation sont données par la règle des segments inverses, comme illustré pour 
quelques points sur la Figure IV-24 pour lesquels la « couleur » résultante est décomposée. 
 
Figure IV-24 : Diagramme S-W schématique où figurent les points caractéristiques (étoiles) : du 
réseau parfait (Lattice, en bleu), d’un défaut lacunaire (V, en rose) et d’un défaut dont le volume vide 
est supérieur au précédent (V ’, symbole rouge ouvert).  
5.4.2. Reconstitution du profil de défauts en profondeur 
Du fait de l’élargissement du pic d’implantation du positon avec les énergies croissantes d’une 
part, et de la diffusion précédent l’annihilation d’autre part, il n’est pas possible de tracer les 
évolutions de S et W en fonction de la profondeur d’annihilation, puisque seule la profondeur 
moyenne d’implantation <z> est connue analytiquement. 
Une estimation du profil de concentration en défauts en profondeur peut cependant être obtenue à 
l’aide de logiciels d’ajustement, comme le logiciel VEPFIT utilisé dans cette étude. Ce programme 
ajuste les courbes en tenant compte du profil d’implantation des positons pour une énergie donnée 
(comme décrit précédemment), de la diffusion du positon dans la matière, et du piégeage du 
positon sur les défauts. Un modèle structuré en couches homogènes est utilisé, dans lequel les 
caractéristiques d’annihilation moyennes par couche sont extraites. La surface est traitée comme 
parfaitement absorbante pour le positon. 
Le programme résout l’équation suivante, lorsque aucun champ électrique n’est présent dans le 
matériau : +
+ ++
+ - - l =
2
2
( ) 0V V Lattice
d c
D I z µ c c c
dz
, où D+ est le coefficient de diffusion du positon 
[cm²/s], c+(z) est la densité moyenne (probabilité de présence en temps) donnée par le profil 
d’implantation du positon (comme sur la Figure IV-18), I(z) le pouvoir d’arrêt du positon à une 
profondeur z  [diminution de densité / s], µV le coefficient de piégeage du positon sur le défaut V, cV 
la densité de défauts [/cm3], λLattice  étant défini comme précédemment. 
Cette équation est résolue numériquement par  le programme, et ajuste les courbes 
expérimentales avec des relations de la forme : 
= +
å
( ) ( ) ( )Surf Surf k k
k
S E f E S f E S  et = +
å
( ) ( ) ( )Surf Surf k k
k
W E f E W f E W , avec fSurf  fraction d’annihilation des 
positons à la surface,  SSurf (ou WSurf) les caractéristiques d’annihilation à la surface, et fK, Sk et Wk 
les mêmes grandeurs pour la couche k. 
En plus des caractéristiques d’annihilation S et W, le programme détermine la valeur de la 
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longueur effective de diffusion L+ dans chaque couche ainsi que l’épaisseur Bk de chaque couche. 
L’ajustement  suit classiquement une procédure de minimisation de l’écart entre la courbe et les 
données expérimentales. Pour plus d’informations sur le programme VEPFIT, ses modes 
d’utilisation et les détails mathématiques liés à la résolution, le lecteur curieux se reportera à 
l’article cité en référence [vanVeen90]. La structure en couche utilisée ainsi que les paramètres 
extraits par le programme sont résumés Figure IV-25. 
 
Figure IV-25 : Structure en couches homogènes et paramètres de l’ajustement Si et Wi, paramètres 
de forme, fi (E) fraction d’annihilation dans la couche, Li, longueur de diffusion, Bi, épaisseur de la 
couche ; les indices i réfèrent au numéro de la couche. 
Compte tenu du grand nombre de variables ajustées, il n’existe pas d’ensemble unique de 
paramètres optimisant l’ajustement. On commence donc par analyser les systèmes les plus 
simples, pour extraire des données (par exemple, les caractéristiques du réseau « parfait ») 
utilisées dans les ajustements des systèmes plus complexes. De plus, une analyse critique des 
résultats, et leur comparaison avec ce qui est connu du système physique, est impérative. 
Typiquement, les couches très fines (<5 nm) sont très mal rendues, et modélisées par une couche 
plus épaisse de caractéristiques d’annihilation moyennées avec celles de la matrice [vanVeen90]. 
5.4.3. Caractéristiques d’annihilation des positons dans les défauts des métaux d’intérêt 
Les interactions entre positon et défauts ont été extensivement étudiées ces dernières années, 
notamment par des techniques de simulation numérique permettant d’extraire des données pour  
un type de piège unique dans une matrice donnée. 
Puska [Puska83] et Kuramoto [Kuramoto99] ont étudié le piégeage et le temps de vie des positons 
dans des clusters de lacunes dans le nickel. Ces résultats montrent que les temps de vie du 
positon,175–184 ps dans la monolacune de Ni contre 110 ps dans le réseau parfait (dans 
l’aluminium, Puska obtient un temps de vie de 253 ps dans la monolacune contre 166 ps dans le 
réseau parfait) et les énergies de liaison du positon avec le défaut augmentent avec la taille du 
volume libre de ce dernier.  
Par ailleurs, plusieurs auteurs ont étudié le temps de vie et les énergies de liaison du positon sur 
les dislocations, dans le nickel, l’aluminium et le cuivre. Ces résultats montrent les mêmes 
tendances : le temps de vie du positon est très réduit par rapport au temps de vie dans les 
lacunes. Par exemple, dans le nickel, le temps de vie du positon piégé sur une dislocation coin est 
de  113 ps, soit très proche du temps de vie dans le réseau [Kuramoto99]. La présence de crans 
sur la ligne de dislocation, ou la « décoration » de la dislocation par une [Häkkinen90] ou plusieurs 
[Kuramoto99] lacunes augmente de manière importante le temps de vie du positon, et constituent 
des pièges profonds, presqu’indissociables en temps de vie d’une lacune seule dans le réseau. 
Enfin, les dislocations dissociées constituent, dans la région de faute d’empilement, un site de 
piégeage plus profond qu’une dislocation ligne parfaite [Häkkinen90].  
Ces résultats semblent suggérer que la localisation du positon est dépendante du caractère local 
du « vide » dans le matériau. En effet, un défaut ponctuel présentera un seul état lié avec le 
positon ; et le positon devra perdre très rapidement son énergie cinétique pour y être piégé. En 
revanche, un défaut étendu, comme une dislocation, présentera un continuum d’états dont 
l’espacement dépend de l’énergie de liaison au piège le plus profond et de l’inverse de la longueur 
de la dislocation [McKee73]. Ici encore, le positon ne pourra se piéger sur la dislocation que 
lorsqu’il aura perdu son énergie cinétique pour atteindre le potentiel du piège le plus profond, mais 
avec un mécanisme différent de celui invoqué pour une lacune, puisque le positon peut être 
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localisé sur la dislocation dans un état intermédiaire sans y être totalement lié. Plus la dislocation 
est étendue, donc, plus les états du continuum sont rapprochés (et nombreux), et plus ce 
phénomène est important. 
Les résultats de Kuramoto semblent aller dans ce sens : celui-ci montre que le temps de vie 
diminue lorsque la taille des tétraèdres de faute d’empilement « décorant » la dislocation 
augmente [Kuramoto99]. Dans l’aluminium ou le cuivre,  le temps de vie sur des dislocations 
partielles « décorées » ou non de lacunes donne les mêmes tendances ; les boucles lacunaires de 
taille 28 lacunes constituent des pièges peu profonds pour le positon [Mäkinen90].  
Ces résultats pourraient sembler contradictoires avec l’acception selon laquelle le piégeage du 
positon est d’autant plus grand que le volume libre du défaut est important, puisqu’une boucle de 
dislocation lacunaire comporte évidemment un plus grand volume libre qu’une lacune. De fait, le 
piégeage augmente avec le volume libre du défaut pour de petits amas de lacunes, puis diminue. 
De plus, le piégeage est très dépendant de la structure du défaut : Kuramoto montre que le 
piégeage du positon sur un amas de 5 lacunes dans le nickel est différent selon qu’il prend la 
forme  d’un triangle dans un plan unique (264 ps) ou d’un tétraèdre, sur deux plans adjacents (297 
ps) [Kuramoto99]. Sur la Figure IV-26 est rapporté le résultat d’un calcul de Mäkinen sur le 
piégeage des positons dans une boucle lacunaire de 42 lacunes dans un plan {111} dans 
l’aluminium, ainsi que deux schémas facilitant la vision de l’emplacement de la boucle dans le 
réseau cristallin [Mäkinen90]. On peut voir que la probabilité de présence du positon n’est pas 
équirépartie dans tout le volume de la boucle, mais qu’il reste confiné à l’abord de la faute 
d’empilement. La relaxation du réseau dans la partie centrale de la boucle (Figure IV-26 (a)) limite 
la localisation et le piégeage du positon.  
 
Figure IV-26: Isocontours de probabilité de présence du positon piégé dans une dislocation lacunaire 
de 42 lacunes de vecteur de Burgers 11]13[a0  (seule une moitié de la boucle est montrée) (a), 
localisation de la boucle dans le réseau cristallin (b) [Mäkinen90] ; schéma 3D montrant le plan de la 
boucle est les directions d’observation indiquées sur les deux schémas précédents (d), vue de 
dessus du schéma 3D montrant les directions perpendiculaires de type <110> et <111> (c). Les 
« yeux » de chaque couleur indiquent d’où est vue la figure encadrée de la même couleur. 
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Ces tendances soulèvent la question fondamentale†† de ce qu’est une dislocation du point de vue 
électronique : vraisemblablement, le chemin de déformation compte pour beaucoup dans la 
« nature électronique » de la dislocation vue par le positon. De plus, il est probable que de très 
petites boucles se montrent très différentes de dislocations étendues créées par une déformation 
lente unidirectionnelle. Cependant, la question de la taille critique de volume libre reste ouverte, et 
ne sera probablement résolue que par des moyens de simulation.  
Toutefois, ces considérations seront à garder à l’esprit lors de l’étude d’un échantillon déformé par 
laminage considéré comme représentatif d’un matériau avec des « dislocations pures ». 
Toujours dans l’aluminium, Nieminen évalue le coefficient de piégeage µnV du positon dans 
différents amas lacunaires de n lacunes. Celui-ci augmente avec la taille de l’amas, et passe de 
2,5.1014/s‡‡ pour une monolacune à 20-24.1014/s pour un amas sphérique de 20 lacunes 
[Nieminen79]. 
Expérimentalement, les coefficients de piégeage sont étudiés, pour les lacunes, sur des états 
recuits-trempés ou dans des échantillons irradiés aux électrons ; pour les dislocations, dans des 
échantillons avec différents taux de déformation. Pour ces dernières analyses, des précautions 
sont à prendre du fait de la présence d’autres types de pièges dans le matériau (par exemple, des 
monolacunes, comme discuté en début de ce chapitre). La disparition des lacunes d’écrouissage 
est visible par mesure Doppler : Jackman mesure l’évolution du paramètre S sur du nickel 
fortement déformé, juste après déformation, ou après une semaine à température ambiante : le 
paramètre S  passe de 2,535 à 2,524 ; contre 1,635 pour un état recuit [Jackman74], soit une 
variation de 54% due à l’introduction de défauts, et une diminution d’environ 0,5% due à 
l’annihilation d’une partie des lacunes à température ambiante. Cependant, ce délai est 
relativement court pour permettre la disparition de toutes les lacunes, et la plupart des études 
rapportant le piégeage sur les dislocations mettent en œuvre un recuit de plusieurs mois à 
température ambiante [Rice-Evans76], ou bien un recuit à plus haute température (mais ne 
permettant pas la réorganisation des dislocations). 
Schulte a étudié la dépendance du paramètre S avec l’état de déformation dans du nickel pur pour 
deux états de déformation (8% et 45%) avec ou sans recuit à 150°C. Le paramètre S augmente 
d’environ 11% entre l’état recristallisé et l’état déformé à 45% (pour lequel il y a saturation du 
piégeage, Cf. § 5.3.2.) avant recuit ; après recuit, la différence entre l’état recristallisé et l’état 
déformé recuit n’est plus que d’environ 7,5% [Schulte80]. Ces études montrent d’une part que les 
dislocations jouent bien le rôle de piège pour les positons, confirmant les résultats obtenus en 
simulation cités ci-dessus, et montrent que la structure de la dislocation et sa décoration par des 
lacunes influencent pour beaucoup la densité électronique locale perçue par le positon. D’autre 
part, cette dernière étude montre qu’il n’y a pas d’agglomération de lacunes d’écrouissage lors 
d’un recuit. Cette dernière observation est confirmée par les résultats d’Arbuzov, qui montre que la 
présence d’hydrogène est nécessaire pour que l’agglomération de ces lacunes ait lieu dans le 
nickel à température ambiante [Arbuzov00]. Dlubek a aussi montré que la présence d’impuretés de 
large différence de taille relativement aux atomes hôtes de la matrice (Sb, As, Pb, In) induisent 
également leur agglomération lors d’un recuit [Dlubek87].  
Enfin, Krause-Rehberg a étudié en temps de vie des échantillons de nickel présentant différents 
taux de déformation (mis en forme par compression), et de densités de dislocations caractérisées 
au MET. Celui-ci extrait de son étude le coefficient de piégeage du positon sur les dislocations, 
introduites par déformation plastique sévère en compression et propose la valeur : µdislo = 3,3 +/- 
0,3 cm2/s dans une gamme de densité de 1010 à 1011/cm2. 
Les résultats de McKee, qui effectue une étude similaire dans du cuivre pur déformé en traction et 
recuit 30 minutes à 300°C sont très différents. Cet auteur obtient en effet une valeur de µdislo de 
l’ordre de 2,9.1015 cm2/s par une approche similaire [McKee73]. Une explication pourrait être que le 
mode de déformation introduit plus de défauts de type lacunaire, puisqu’on déforme en tension, et 
que les lacunes n’ont pas complètement été recuites mais « décorent » les dislocations à la fin du 
                                                     
 
†† Cette question se pose en fait aussi pour les interactions hydrogène/dislocations...  
‡‡ Par « unité » de défaut, ici, en fraction molaire. 
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recuit. Une distinction entre une lacune décorant une dislocation ou après absorption par une 
dislocation peut être formulée comme suit. Une lacune absorbée par la dislocation produira un 
cran le long de la ligne, tandis qu’une lacune décorant la dislocation se trouve simplement dans 
son champ de contrainte élastique, un peu à l’image des atmosphères de Cottrell. Une illustration 
de ces deux types de lacunes ainsi qu’une lacune du réseau est proposée Figure IV-27.  
La faible différence de temps de vie calculé théoriquement entre une lacune et un cran sur une 
dislocation pourrait être associée à des configurations électroniques proches, qui expliqueraient 
que le coefficient de piégeage mesuré par McKee soit de l’ordre de celui attendu pour les lacunes.  
Par ailleurs, Jackman a étudié les caractéristiques d’annihilation par élargissement Doppler dans 
les lacunes créées par irradiation aux électrons de 5 MeV dans le nickel. Cet auteur observe une 
variation de 8.2% du paramètre S lors de l’irradiation [Jackman78].  
 
 
Figure IV-27 : Illustrations des différents types de lacunes : lacune décorant la dislocation ou 
absorbée par la dislocation, toutes deux présentes dans le champ de contrainte élastique entourant 
la dislocation, ici représentée comme une dislocation coin ; et une lacune du réseau. 
Les changements similaires du paramètre S obtenus pour des dislocations (Schulte) ou des 
lacunes (Jackman) en grandes quantités mettent en évidence les difficultés d’identification de ces 
deux types de défauts lorsqu’ils sont présents simultanément dans la matière. De plus, les valeurs 
des données disponibles dans la littérature concernant les caractéristiques d’annihilation mesurées 
par élargissement Doppler sont fortement dépendantes de l’instrumentation (résolution du 
détecteur…), contrairement au temps de vie par exemple. Ainsi, il est difficile de déterminer dans 
l’absolu des valeurs de caractéristiques d’annihilation pour du nickel pur recuit ou pour la 
monolacune de nickel. 
De plus, la présence de ces deux types de pièges laisse présager une compétition vis-à-vis de 
l’attraction et du piégeage du positon. Dans le paragraphe suivant, une estimation des 
« concentrations » en lacunes et en dislocations pouvant mener à une telle compétition est 
donnée. 
5.4.4. Compétition entre pièges  
Dans le cadre du modèle de piégeage à un piège profond, on montre que les caractéristiques 
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En présence de deux types de pièges profonds, on peut présumer que l’annihilation dans le 
second type de piège peut prendre le pas sur l’annihilation dans le réseau parfait. 
Des modèles théoriques décrivant l’interaction du positon en présence de deux pièges existent 
mais sont non triviaux et nécessitent la résolution complexe d’équations différentielles. Une 
première approche peut donc consister à évaluer la grandeur KX=µV.Cv (X=dislocation, lacune), et 
de déterminer, en fonction de la concentration en ces défauts une grandeur proportionnelle à leur 
contribution totale au signal mesuré.  
Si Kv et Kdislo approchent la même valeur, alors il y aura contribution du piégeage sur les deux 
défauts au signal mesuré. Une « déconvolution » sera alors nécessaire. Si, en revanche, l’une des 
deux grandeurs est toujours très grande devant l’autre, alors un modèle d’annihilation à deux états 
suffit pour analyser les données, et seul le piège dominant sera « vu ». 
L’évolution de Kv et Kdislo en fonction de la concentration en lacunes et en dislocations 
respectivement (pour la valeur de µdislo présentée plus tôt (3,3 cm²/s) ainsi qu’une seconde valeur 
rapportée dans le nickel [Nieminen79], valant 0,3 cm²/s), est présentée sur la Figure IV-28. 
Pour lire ce graphique, on part, par exemple, d’une concentration en dislocations connue : 
1010/cm2. Cette concentration de dislocation donne une grandeur Kdislo de l’ordre de 5.1010/s. En 
projetant cette valeur sur la courbe de Kv, puis sur l’axe des abscisses associé, on obtient la 
concentration en lacunes nécessaire pour obtenir la même contribution au signal : 1019/cm3. Pour 
mémoire, cette concentration en lacunes est supérieure à la concentration en lacunes à l’équilibre 
calculée Section 2 (Figure IV-4) pour le nickel au point de fusion. Pour la densité de dislocations 
de 108/cm² utilisés dans les calculs numériques simulant l’implantation ionique, la concentration en 
lacunes nécessaire est de 1017/cm3, c’est à dire trois ordres de grandeur de moins que la 
concentration en lacunes quasi-stationnaire au pic d’implantation estimée selon ces mêmes 
calculs (Figure IV-14). Dans ce dernier cas, les lacunes devraient dominer le signal, en l’absence 
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Figure IV-28 : KX (X=lacunes, dislocations) taux d’annihilation des positons pour différentes 
concentrations en défauts, et deux valeurs de taux de piégeage pour les dislocations. Pour la lecture 
du graphique, se reporter aux détails donnés dans le texte. 
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5.5. Méthode alternative d’analyse des résultats PAS en élargissement Doppler 
Clement a étudié par spectroscopie d’élargissement Doppler du silicium implanté He [Clement96]. 
Celui-ci obtient la courbe présentée Figure IV-29(a), où les signaux S et W sont normalisés par 
rapport à ceux du Si en profondeur. Les points en énergie croissante partent du point noté 
« Surface », remontent vers le point noté « Couche endommagée », puis redescendent vers le 
point « Si » (volume). 
Près des points « Surface » et « Si », dont les caractéristiques d’annihilation ont été déterminées 
par une simulation VEPFIT,  les points sont alignés sur deux droites de pentes différentes. 
L’auteur, après avoir effectué une extrapolation sur les meilleures droites ajustées pour ces points 
alignés, détermine le point caractéristique de la zone endommagée, à l’intersection de ces droites.  
La structure en couche déterminée par l’auteur comprend donc un état de surface, puis une 
première couche avec les caractéristiques du point « Couche endommagée », et enfin le substrat 
de silicium intact. Cet auteur propose de calculer les fractions d’annihilation des positons à la 
surface et dans les deux couches, mais ne donne pas  de détails sur sa méthode [Clement96]. Les 
points obtenus sont présentés Figure IV-29(b), et concordent avec les  fractions d’annihilation 
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Figure IV-29: Résultats d’analyses PAS sur du silicium implanté He obtenu par Clément [Clement96];  
diagramme S-W où figurent les points expérimentaux (bleu) et les centres d’annihilation déduits par 
l’auteur (en rose) (a) ;  fractions d’annihilation sur ces trois centres obtenues par VEPFIT en fonction 
de l’énergie d’implantation du positon (symboles), fractions d’annihilation obtenues par la méthode 
géométrique proposée (traits) (b). 
Il est à noter que cette analyse par les fractions d’annihilation constitue en fait une première étape 
intéressante pour proposer ensuite un modèle en couches utilisable dans le logiciel VEPFIT. Une 
fois connues les caractéristiques d’annihilation, et l’évolution des fractions d’annihilation des 
positons dans les états d’annihilation associés tracée en fonction de l’énergie d’implantation, la 
structure en couches est  aisément visible. 
La présente section propose donc une méthode d’analyse géométrique (graphique) pour un 
échantillon contenant virtuellement une infinité d’états d’annihilation (un état de surface, le 
matériau « sans défauts », plus divers défauts, pourvu qu’ils soient bien séparables), sans 
supposition sur la structure en couches.  
Dans ce modèle, pour une énergie d’implantation donnée, on considère qu’au maximum trois états 
d’annihilation peuvent contribuer de manière significative : une contribution d’un quatrième ou d’un 
cinquième serait négligeable dans le signal total. C’est ce que signifie la présence d’un point au 
milieu d’un triangle défini par trois points caractéristiques d’annihilation sur le diagramme S-W. 
Dans ce modèle, les fractions d’annihilation sont également données par la règle des segments 
inverses, transposée à un domaine triangulaire plutôt qu’un simple segment, comme dans les 
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diagrammes de phase ternaires. La Figure IV-30 présente un diagramme S-W hypothétique à 
quatre états d’annihilation (étoiles) A, B, C et D, ainsi que trois points de mesure, représentés par 
des croix rouges. 
La méthode pour le point situé dans le triangle BCD va à présent être détaillée. L’hypothèse 
retenue d’annihilation à trois états donne les relations :
+= +B B C C D DS f S f S f S  et 
+= +B B C C D DW f W f W f W , avec + =+ 1B C Df f f  (100%). Pour déterminer fB, fC et fD, on trace tout 
d’abord les parallèles aux cotés du triangle concerné passant par le point de mesure. On note h, z 
et c leur intersection avec un des côtés du triangle. La règle des segments inverse s’applique 
ensuite sur ce côté du triangle : par exemple, le pourcentage d’annihilation dans l’état D dans le 






. Lorsque z  est en D, on a bien 100% d’annihilation sur le 












 . Lorsqu’un point de 
mesure est sur le segment reliant deux points caractéristiques d’annihilation, on retrouve 
également la règle décrite pour une annihilation à deux états. En revanche, lorsqu’un point de 
mesure est hors du plus grand domaine possible formé par les points d’annihilation (ici, (ABCD)), il 
n’est pas traité.  
 
Figure IV-30: Diagramme S-W à quatre centre d’annihilation (étoiles) A,B,C et D, présentant trois 
points de mesure (croix rouges) ; détails de la méthode géométrique sur le point appartenant au 
triangle (BCD) (voir texte). 
Ce point reste problématique dans cette méthode, puisque il est impossible de statuer de manière 
arbitraire dans quelle direction un point très proche du segment reliant deux points caractéristiques 
d’annihilation, mais hors du domaine analysable à cause d’un bruit, doit être translaté pour rentrer 
dans le domaine. Une inspection du diagramme original S-W est donc toujours indispensable dans 
le cas où une série de mesures dévie et sort du domaine analysable. 
Ces calculs ont été implémentés dans une routine écrite en Python qui permet de traiter les 
données en format .txt (séparateur : tabulation) contenues dans le fichier d’exécution du 
programme, et produit un tableau présentant toutes les fractions d’annihilation en fonction de 
l’énergie d’implantation. 
Cette méthode appliquée aux points mesurés par Clement permet bien de retrouver les fractions 
d’annihilation présentées par l’auteur (lignes continues, Figure IV-29(b)). 
5.6. Détermination des points caractéristiques d’annihilation 
Le succès de la méthode proposée ci-dessus repose sur la qualité de la détermination des points 
caractéristiques des états d’annihilation susceptibles d’être présents dans l’échantillon à analyser. 
À cette fin, des échantillons d’alliage 690 représentatifs d’un signal donné ont été analysés : 
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- Le matériau à l’état recuit électropoli (A690R, Cf. Chapitre 2) pour les caractéristiques du 
matériau « sans défauts »  (Lattice) et l’état de Surface ; 
- Des échantillons implantés He à plusieurs fluences pour les Lacunes (détails ci-après) ; 
- Le matériau laminé pour les Dislocations (A690L et A690LR) ; 
- un échantillon implanté Xe puis oxydé 304 heures en milieu primaire, et présentant une 
couche d’oxyde épaisse (environ 60nm) caractérisée dans une autre étude [Marchetti07], 
et permettant de mesurer les caractéristiques de cette couche avec plusieurs points en 
énergie : point oxyde§§.  
- Enfin, les échantillons présentant une fraction de positronium importante pour les points de 
proche surface ont permis de déterminer une caractéristique appelée ici Positronium à 
défaut  d’appellation plus appropriée. Pour rappel, il ne s’agit pas des caractéristiques de 
l’ortho-positronium, qui donne un continuum d’énergies de rayons g lors de sa 
désintégration. Ce point s’avère cependant très utile pour déterminer les fractions 
d’annihilation en proche surface de points sortant du domaine formé par les points 
caractéristiques listés ici, et alignés sur une droite joignant ce point à un autre point 
caractéristique. 
Les résultats des analyses PAS obtenus sur les états cités ci-dessus vont à présent être 
présentés. Ici, les diagrammes W=f(E) et Fs=f(E) (la fraction de positronium en fonction de 
l’énergie d’implantation E) seront omis, sauf dans les cas où ceux-ci présentent un intérêt 
particulier, dans un souci d’ordre stérique. 
5.6.1. État de référence recuit électropoli (A690R) 
Les résultats des analyses PAS sur la référence électropolie sont présentés Figure IV-31.  
Le diagramme S=f(E) est caractéristique d’un matériau homogène sans défauts, avec une 
décroissance d’allure typique, qui se stabilise à grande énergie incidente à une valeur fixe : la 
caractéristique du matériau sans défaut. Dans le diagramme S-W, on voit que tous les points sont 
alignés sur une même droite, à l’exception des premiers points à basse énergie. La cassure entre 
ces deux régimes est rendue plus visible grâce au tracé de droites guidant l’œil, en pointillés, sur 
la Figure IV-31 (b).  
L’analyse VEPFIT, avec un modèle à une couche homogène plus un état de surface, donne un 
résultat très satisfaisant : la courbe simulée associée est superposée aux données brutes pour S 
sur la Figure IV-31(a). 
Le programme permet de déterminer les caractéristiques de l’état de surface, et du réseau « sans 
défauts », nommé « Lattice ***» dans la suite de ce manuscrit, ainsi que la longueur de diffusion 
effective 
+
effL  du positon dans le matériau. Le point Positronium est également déterminé, à partir 
de l’intersection entre la droite porteuse des points mesurés à faible énergie dans cet échantillon et 
d’autres échantillons présentant le même comportement (non montré). 
                                                     
 
§§ Le centre d’annihilation responsable des caractéristiques de l’oxyde n’est pas connu : la dénomination 
« oxyde » se veut donc volontairement vague. D’après ce que l’on sait de la nature de l’oxyde, on ne peut 
que supposer qu’il s’agit des lacunes du sous-réseau anionique. De fait, dans les cristaux ioniques les 
centres d’annihilation sont  plus complexes d’analyse, du fait de la localisation des charges notamment. Le 
lecteur curieux se reportera à l’article de Dupasquier [Dupasquier79] sur le sujet. 
*** L’appellation « Lattice » est utilisée, plutôt que ‘Bulk’ (appellation fréquemment utilisée dans la littérature) 
afin d’éviter une confusion entre l’état d’annihilation du positon dans le réseau sans défaut, et l’état 
d’annihilation associé avec une implantation « en volume ». 

























(a)       (b) 
Figure IV-31: Diagramme S=f(E) (a) , et S-W (b) de la référence électropolie ; détermination de trois 
points caractéristiques d’annihilation. 
Les caractéristiques ainsi déterminées sont résumées dans le Tableau IV-4. 
Point caractéristique S W eff+L  [nm] 
Positronium 0,04942 0,43661 - 
Surface  0,4246(2) 0,0573(2) - 
Lattice 0,3507(2) 0,1222(1) 86,0(3) 
Tableau IV-4: Caractéristiques d’annihilation déterminées à partir de l’échantillon de référence.   
5.6.2. Lacunes (échantillons implantés He) 
L’irradiation aux ions He est réputée créer uniquement des monolacunes (ou leurs agrégats, de 
faible taille) dans la région des traces  (voir ci-dessous) ; cette réputation vient de nombreux 
travaux sur du silicium implanté dans lequel les défauts ont été caractérisés en temps de vie, 
notamment (voir les exemples cités dans [Barthe03]). L’implantation He a été choisie comme l’une 
des techniques permettant de concevoir des échantillons servant de référence pour le signal 
lacunaire. Les implantations ont été réalisées dans des échantillons d’A690R électropolis. 
Les implantations ont été réalisées grâce à l’accélérateur de type Van de Graaff du CEMHTI ; 
l’énergie d’implantation est de 1 MeV. Quatre fluences ont été utilisées : 1013, 1014, 1015 et 5.1016 
He/cm2. Le flux d’ions incident n’est pas le même pour toutes les fluences, mais il reste dans un 
rapport de 1 à 7 entre les flux minimum et le maximum. Le profil d’implantation des ions He dans 
l’alliage 690 et le profil d’endommagement calculé par SRIM sont présentés Figure IV-32, ainsi que 
le profil d’implantation des positons de 25 keV. 
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Figure IV-32: Profil d’implantation d’hélium (1 MeV) et endommagement en résultant (SRIM). 
On distingue deux zones principales sur ce profil : 
- une région dite des traces, dans laquelle les lacunes et les ions He sont peu présents : 
celle-ci s’étend jusqu’à environ 1,2 µm en profondeur. Par ailleurs, le profil de lacunes 
créées y est relativement constant ; 
- la région des cascades nucléaires, où le pic d’endommagement et le pic d’implantation de 
l’hélium sont présents. 
D’après les profils théoriques d’implantation des positons présentés Figure IV-18, pour des 
énergies d’implantation de 0,5 keV jusqu’à 20 keV, les positons explorent uniquement la région 
des traces ; les points mesurés à plus haute énergie d’implantation peuvent rencontrer de l’hélium, 
dans la région des cascades, toutefois, cela ne concernera qu’une minorité des positons implantés 
à 25keV. 
Sur la Figure IV-33(a), on voit que le paramètre S en volume (points d’énergie incidente 
importante) augmente avec la fluence en hélium, et semble se stabiliser entre les deux fluences 
les plus grandes, à une valeur plateau, marquée par un trait noir sur cette figure. On peut donc 
conclure que le point de saturation des positons sur ces défauts est atteint. Sur la Figure IV-33 (b), 
on voit que tous les points de haute énergie d’implantation sont alignés sur une droite (voir encart, 
où seuls les points situés entre 23 et 25 keV sont représentés). On peut donc dire qu’il s’agit bien 
du même défaut, à des concentrations croissantes avec la fluence. 
Après une analyse VEPFIT, on détermine le point de saturation pour les lacunes (Tableau IV-5) : 
Point caractéristique S W 
Lacunes 0,4179(5) 0,0736(5) 
Tableau IV-5: Caractéristiques d’annihilation des lacunes (échantillons implantés He). 
Il est à noter que la méthode graphique de détermination du point de saturation donne un résultat 
légèrement différent de VEPFIT : les paramètres de forme déterminés graphiquement sont : S= 
0,41517 et W= 0,07511, ce qui est significativement différent. 
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(a)       (b) 
Figure IV-33: Diagramme S=f(E) (a), et S-W (b) des échantillons implantés He à différentes fluences 
[He/cm²] ; détermination du point caractéristique d’annihilation des lacunes au point de saturation. 
5.6.3. Dislocations (A690L et A690LR) 
Des échantillons laminés ont été choisis comme référence pour les caractéristiques d’annihilation 
des positons sur les dislocations. La Figure IV-34 présente les résultats pour un échantillon brut de 
laminage (A690L, 50% de réduction d’épaisseur), le même échantillon vieilli 1 mois à température 































 (a)        (b) 
Figure IV-34: Diagramme S=f(E) (a) , et S-W (b) des échantillons : brut de laminage (noir), laminé 
vieilli 1 mois à température ambiante (bordeaux), laminé recuit 300°C-24h (A690LR, rouge), et laminé 
recuit 400°C-24h (gris); détermination du point caractéristique d’annihilation des dislocations. 
Les deux courbes pour l’échantillon laminé analysé à un mois d’intervalle sont quasiment 
superposables, toutefois, on remarque, dans le diagramme S-W, qu’après un vieillissement à 
température ambiante, les signaux se sont translatés vers  le point Lattice. Par ailleurs, les points 
de haute énergie de ces deux courbes sont situés sur la droite reliant le point Lattice au point 
Lacune (tracée en pointillés sur la Figure IV-34 (b)). Il est vraisemblable qu’on mesure ici la 
contribution des lacunes d’écrouissage. Après un recuit de 24 heures à 300°C, permettant de 
supprimer ces lacunes, les points de haute énergie ont quitté la droite Lattice-Lacunes ; les points 
de haute énergie sont donc représentatifs de l’annihilation sur les dislocations. Leur concentration 
étant très importante dans cet échantillon, on peut émettre l’hypothèse selon laquelle on est au 
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point de saturation, en accord avec les résultats de Jackman montrant une saturation du signal au-
delà de 45% de déformation plastique du nickel [Jackman74]. On détermine donc un point 
d’annihilation caractéristique pour les dislocations (Tableau IV-6).  
Point caractéristique S W 
Dislocations 0,3841 0.09604 
Tableau IV-6 : Caractéristiques d’annihilation des dislocations (échantillon laminé recuit). 
Après un recuit à 400°C, les points se rapprochent de la droite Lattice-Surface : le matériau 
commence à se restaurer à cette température. Dans le nickel pur, les dislocations introduites par 
laminage à 70% de réduction d’épaisseur se restaurent entre 300°C et 400°C [Clarenbrough60]. 
Ces analyses permettent de choisir le recuit de 300°C pour recuire les lacunes des échantillons 
laminés,  tout en conservant les dislocations. 
On remarque que le point caractéristique d’annihilation dans les dislocations est situé très près des 
droites Lattice-Lacunes et Lattice-Surface. En conséquence, d’une part de petites variations de 
signal pourront faire évoluer la fraction d’annihilation déterminée par calcul de manière importante ; 
d’autre part, pour la même raison, il sera difficile de distinguer un signal provenant de lacunes d’un 
signal provenant de dislocations, lorsque ces défauts seront présents en faible concentration dans  
le matériau. À titre illustratif, la Figure IV-35 présente le résultat d’analyse PAS effectuée sur un 








0 5 10 15 20 25
Poli + recuit 1050°C
Référence
S







0.04 0.06 0.08 0.1 0.12 0.14

































Energie [keV]  
On peut dresser plusieurs constats: le plus évident, est qu’un recuit de recristallisation ne guérit 
(c) 
Figure IV-35: Diagramme S=f(E), où la courbe 
de l’état de référence est aussi tracée à titre 
comparatif (a) , et S-W (b) d’un échantillon 
poli 3µm puis recuit 1050°C – 24h; fractions 
d’annihilation dans les points identifiés 
jusqu’à présent par la méthode géométrique 
proposée (c). 
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pas complètement l’écrouissage de surface, sauf peut être en proche surface : jusqu’à une énergie 
d’implantation de 5 keV, les points de mesure sont alignés sur la droite Lattice-Surface, ce qui 
correspond aux ~175 premiers nm (Figure IV-18). Un électropolissage est donc indispensable pour 
obtenir un matériau sans défauts en surface. 
Par ailleurs, tous les échantillons électropolis subissent ce traitement thermique : les défauts vus 
comme des lacunes ne sont donc pas des lacunes thermiques restées dans le matériau après 
recuit. On s’attend d’ailleurs à ce que l’écrouissage de surface génère des dislocations : les 
défauts vus comme des lacunes sont donc soit des lacunes restées en tant que crans sur les 
dislocations, soit de petites dislocations de taille semblable à celle d’un petit cluster de lacunes. 
Cet exemple illustre la difficulté à différentier ces objets de petite taille, en faible concentration, par 
cette méthode graphique. 
5.6.4. Oxyde 
Les couches d’oxyde formées sur des échantillons d’alliage base nickel polis finement et exposés 
au milieu primaire sont très fines, de l’ordre de quelques nanomètres, et ne permettent pas 
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(c)          (d) 
Figure IV-36 : Diagramme S=f(E) (a) , S-W (b), fractions d’annihilation en fonction de l’énergie 
d’implantation (c), et profils calculés en lacunes et en interstitiels en fin d’implantation d’après les 
calculs de quasi-chimie (d), pour un échantillon implanté Xe et oxydé. 
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L’échantillon choisi comme référence est donc un échantillon du même alliage mais ayant subi un 
traitement de surface augmentant l’épaisseur de la couche d’oxyde. Ce traitement est 
l’implantation d’ions lourds Xe+ à 180 keV, à une fluence de 2. 1016/ions.cm² et pour un  flux de 
2,7.1015 ion/cm².s. Le taux de défauts de sub-surface important généré par l’implantation a permis 
la croissance d’une couche d’oxyde plus épaisse, du fait des nombreux courts-circuits que les 
défauts engendrent. Cette couche est de même nature que la couche passive formée en milieu 
primaire en l’absence de défauts (voir Chapitre 1 et [Machetti07]). La passivation, en milieu 
primaire simulé en conditions renouvelées, a duré 304 heures, et aboutit à la formation d’un film 
d’oxyde d’environ 45 nm d’épaisseur. 
La Figure IV-36(a) présente l’évolution du paramètre S en fonction de l’énergie incidente des 
positons. Avec E croissant, on passe tout d’abord par un premier minimum avant de remonter au 
même niveau que le point mesuré à l’énergie la plus faible ; enfin, le signal redescend lentement 
mais ne se stabilise pas sur une valeur : on n’a pas atteint de zone du matériau dont les 
caractéristiques sont constantes en profondeur. Le diagramme S-W de l’échantillon oxydé est 
présenté Figure IV-36(b).On observe deux segments distincts sur ce graphe : un premier segment 
constitué par les points de faible énergie, correspondant aux positons implantés dans l’oxyde ou 
dans le substrat proche-oxyde, et un second segment, constitué des points de plus haute énergie, 
qui semblent alignés sur une droite qui passe en dessous des points caractéristiques des lacunes 
et des dislocations, comme si le matériau n’était pas endommagé. Le point oxyde est choisi 
comme le point le plus bas de ce segment n’excluant pas d’autres points hors du domaine 
analysable (Tableau IV-7) : choisir le point le plus bas du segment sans condition exclurait du 
domaine les points les plus à gauche de ce dernier. 
Point caractéristique S W 
Oxyde 0,4030(5) 0,0652 
Tableau IV-7: Caractéristiques d’annihilation de l’oxyde. 
Les fractions d’annihilation obtenues sont présentées Figure IV-36 (c), et peuvent être comparées 
qualitativement au profil de concentration des interstitiels et des lacunes retracé Figure IV-36 (d) 
(ce dernier suit le profil d’implantation du xénon, et son l’intensité a été multipliée par 100 sur ce 
graphique) en fin d’implantation, calculé grâce au programme basé sur les équations de quasi-
chimie présenté Section 3. On remarquera que l’intensité du pic du profil d’interstitiels équivaut à la 
concentration en sites atomiques dans la matrice : cette valeur, trop élevée pour avoir un sens 
physique, peut être vue comme un signe d’endommagement extrême du matériau. Par ailleurs, on 
remarque que, d’après ces calculs, et contrairement aux implantations réalisées avec les ions Ni+ 
(résultats présentés à la fin de la Section 3), l’implantation au xénon génère « en instantané » plus 
d’interstitiels que de lacunes. On doit donc s’attendre à ce que ce surplus d’interstitiels s’annihile 
sur les puits préexistants (mais peu présents avant l’implantation), ou forme des boucles de 
dislocation, en proportion de la concentration en interstitiels libres calculée Figure IV-36 (d). 
Jusqu’à une énergie incidente des positons de 5 keV (à cette énergie le maximum d’implantation 
dans l’oxyde est à 50 nm, et une partie des positons traverse donc l’oxyde), les positons 
s’annihilent dans l’oxyde, à la surface (qui est peut-être ici l’interface métal oxyde), et de manière 
délocalisée dans le matériau sans défauts. Ceci implique qu’il n’y a pas de défauts de type 
lacunaire dans le substrat sous l’oxyde dans cette gamme de profondeur, bien que l’interface 
métal/oxyde soit localisée au niveau du pic de concentration en lacunes (Figure IV-36 (d)). 
Pour les énergies d’implantation des positons supérieures à 5 keV, l’évolution du signal associé 
aux dislocations avec les énergies d’implantation croissantes ne semble pas concorder avec le 
profil d’endommagement attendu. L’obtention d’une fraction d’annihilation importante sur les 
dislocations puis sur les lacunes avec les énergies d’implantation des positons croissantes relève 
probablement d’un artefact : comme expliqué plus tôt, les petites variations des mesures pour 
E>10 keV, visibles sur la Figure IV-36 (a), font passer les points de mesure d’un côté à l’autre de 
la frontière entre deux triangles, nominalement, du triangle Lattice-Surface-Oxyde au triangle 
Lattice-Surface-Dislocations ou, à plus haute énergie, au triangle Lattice-Dislocations-Lacunes. 
L’alignement des points selon la droite Surface-Lattice pour les points implantés au-delà de la 
couche d’oxyde laisse donc entendre qu’ici, les défauts ont été recuits ou ne sont plus détectables 
(par exemple, du fait de la présence des atomes de xénon qui peuvent écranter les défauts des 
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positons).  
Ces constats soulignent l’importance d’une interprétation des résultats basée sur la concordance 
de plusieurs indices expérimentaux obtenus par des techniques différentes. 
5.7. Conclusions 
La spectroscopie d’annihilation des positons par élargissement Doppler est une technique 
puissante permettant de sonder les défauts lacunaires de très petite taille (jusqu’à la monolacune) 
dans la matière. Une méthode de détermination graphique des fractions d’annihilation des positons 
basée sur un modèle d’annihilation à trois états a été proposée, et les points caractéristiques 
d’annihilation d’intérêt ont été déterminés à l’aide d’échantillons de référence pour chaque type de 
centre d’annihilation ou de défauts. Les principes de l’analyse des résultats ont été illustrés pour 
l’échantillon implanté xénon et oxydé 304 heures en milieu primaire : le couplage de plusieurs 
techniques et méthodes d’analyse permet d’apporter des informations complémentaires et 
nouvelles sur ces systèmes complexes. 
 
6. SYNTHÈSE DU CHAPITRE 
Ce chapitre a présenté la démarche utilisée dans ce travail pour créer des défauts 
cristallographiques dans le matériau d’étude et les méthodes employées pour les caractériser. 
Les dislocations et les lacunes sont les deux défauts sur lesquels se focalise cette étude. 
L’utilisation du laminage suivi d’un recuit à 300°C a été choisi pour élaborer des échantillons 
contenant « uniquement » des dislocations, tandis que l’implantation ionique aux ions Ni a été 
choisie pour générer des lacunes dans l’alliage 690. D’après les calculs numériques effectués, on 
s’attend à de très fortes concentrations en lacunes dans la zone implantée, qui devrait aboutir à leur 
agglomération pour former des défauts de taille plus importante, et de nature lacunaire. 
La méthodologie choisie pour caractériser ces défauts en MET et en annihilation de positons a été 
présentée. Une méthode d’analyse alternative aux méthodes classiques a été proposée : le 
couplage de ces techniques d’analyse permet de formuler des interprétations plus complètes des 

























CHAPITRE 5 :  REGARD CROISÉ SUR LES INTERACTIONS HYDROGÈNE – LACUNE 





« Citrons verts ? Quels citrons verts ? ». 
[Raoul Duke dans Las Vegas Parano]
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Le chapitre 3 a présenté les mécanismes d’absorption de l’hydrogène dans les alliages à base 
nickel exposés au milieu primaire des REP. Dans le cadre d’une étude du rôle possible de 
l’hydrogène dans les mécanismes de CSC, l’étape suivante consiste à déterminer si cet hydrogène 
est susceptible d’avoir des effets fragilisants. Il a été montré au Chapitre 1 qu’une interaction forte 
entre l’hydrogène et les défauts de l’alliage semble nécessaire pour cela. 
Ce chapitre se propose donc de caractériser les interactions entre l’hydrogène et les défauts, avec 
un intérêt tout particulier pour les lacunes et les dislocations. La création de ces défauts dans le 
matériau d’étude, ainsi que les techniques singulières mises en œuvre pour les étudier ont été 
présentées au chapitre précédent. Ce chapitre propose d’exposer les résultats principaux obtenus 
par le couplage de ces techniques, MET et  PAS, principalement.  
Dans une première partie, les différents défauts créés vont être identifiés par MET et par PAS, 
selon les méthodes présentées au chapitre précédent. Dans une seconde partie, les interactions 
de l’hydrogène avec ces défauts seront étudiées et dévoilées. Enfin,  les conclusions tirées de ces 
expériences seront exposées.  
1. IDENTIFICATION DES DÉFAUTS CRISTALLOGRAPHIQUES CRÉÉS PAR MET ET PAS 
1.1. État de référence (A690R) 
Les résultats des différentes analyses effectuées sur l’état de référence A690R (électropoli) sont 
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Les points S-W, présentés Figure V-1(a), s’alignent bien selon une droite, entre le point Surface et 
le point Lattice. Il s’agit bien d’une courbe caractéristique d’une annihilation à deux états. Sur le 
graphe Figure V-1(b), on voit que la plupart des positons s’annihilent effectivement entre la surface 
Figure V-1 : Courbe PAS 
S-W (a), Fractions 
d’annihilation calculées 
(b), et image MET en 
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et le volume du matériau, avec une contribution croissante d’annihilations dans le réseau sans 
défauts avec les énergies d’implantation croissantes. Une fraction d’annihilation sur les 
dislocations apparait également : compte tenu de l’absence de défauts imagée au MET (Figure V-
1(c)), on peut conclure qu’il s’agit d’un effet de bruitage d’une partie de la courbe S-W. 
L’imagerie des échantillons de référence n’a pas permis de mettre en évidence le réseau de 
dislocations dans cet échantillon. Toutefois, l’imagerie de longues lignes de dislocations rectilignes 
dans la partie non implantée d’un échantillon implanté a permis d’évaluer la densité de dislocations 
de l’état initial à 1,5 .109 /cm².  
1.2. Échantillons implantés Ni 
1.2.1. Échantillon implanté Ni 25 µA/cm² 
Les résultats des différentes analyses effectuées sur les échantillons implantés Ni+ avec un 
courant de 25 µA/cm² sont présentés Figure V-2*. 
Sur les Figure V-2(a) et (b), on observe que la majorité des positons s’annihilent sur des lacunes 
ou sur des dislocations. Jusqu’à une énergie d’implantation de 2,5 keV environ (maximum 
d’implantation à environ 50 nm) du signal ‘Lattice’ est détecté, constat surprenant qui sera discuté 
plus loin. Pour les énergies d’implantation jusque 10 keV, les positons s’annihilent dans la zone 
implantée; pourtant, ce n’est que pour des énergies supérieures à 17 keV (profil d’implantation 
s’étalant sur 1 µm) que du signal ‘Lattice’ est à nouveau détecté : cette différence  indique la 
présence de défauts en quantité importante bien après la zone implantée Ni+. Ainsi, la zone 
affectée par l’implantation est au moins deux fois plus profonde que la zone implantée elle-même. 
Cette conception semble confortée par les observations MET: on distingue Figure V-2(c), qui 
montre l’échantillon en coupe transverse, la surface étant en haut de l’image, une zone fortement 
endommagée, sur 250 nm environ, et qui correspond au pic d’endommagement attendu. Puis, au-
delà de la zone implantée, on distingue, par endroits, des dislocations qui semblent être émises à 
partir de l’interface zone implantée / substrat, dont certaines sont marquées d’un point rouge 
Figure V-2(c-d) (voir également Annexe 1, Figure A1-3). 
Un gros plan dans la zone implantée met en évidence la présence de petites boucles orientées 
parallèllement, visibles sous forme de dipôles BW (Cf. Chapitre 4, Section 4), dont certains sont 
entourés d’un carré bleu sur la Figure V-2(d). Il s’agit de boucles de dislocations (dont la nature 
fautée ou non ne peut être déterminée en mode champ clair, et dont la densité n’est pas 
mesurable avec précision du fait des variations de contraste importantes qui existent dans cette 
zone endommagée, dans ces conditions d’imagerie).  
Par ailleurs, l’imagerie en mode champ sombre de la zone implantée a permis de mettre en 
évidence la présence de boucles fautées dans la zone implantée (surlignées en rouge, Figure V-
2(e)). Leur densité, mesurée selon une méthode décrite en Annexe 1, est de 4,9. 1010/cm² en 
moyenne dans la zone implantée (0-300 nm). 
Enfin, l’imagerie en mode champ clair défocalisé (Figure V-2(f)) de la zone implantée a permis de 
mettre en évidence la présence de quelques cavités d’une taille de l’ordre du nanomètre (1,14 nm 
en moyenne, sur 15 cavités) : leur densité, déterminée selon une méthode présentée en Annexe 1, 
est de 7,8 .108/cm3 en moyenne. Cette concentration en cavités est très faible, et non détectable 
en PAS ; toutefois, la formation de ces cavités implique la présence de nombreux défauts de type 
lacunaire de taille nanométrique (principalement des monolacunes), qui sont les objets détectés 
lors de l’analyse PAS. 
 
                                                     
 
* Pour faciliter la lecture des micrographies MET, toutes celles-ci seront reportées en grand format en 
Annexe 1. 












































   
Figure V-2 : Courbe PAS S-W (a), fractions d’annihilation calculées (b), images MET en champ clair : 
vue d’ensemble (c), détail à l’interface zone implantée/Lattice (haut à gauche sur l’image précédente, 
échelle approximative) (d), image en champ sombre sur la trainée de diffusion dans la zone 
implantée où apparaissent les boucles mesurées, surlignées en rouge, et la grille de comptage, de 
compartiments 50x50 nm² (e), image sous-focalisée dans la zone implantée où sont entourées les 
cavités (qui apparaissent comme des points blancs), dans une grille de compartiments de 10x10 nm² 
(f) pour un échantillon implanté 25 µA. 
1.2.2. Échantillon implanté Ni 10 µA/cm² 
Les résultats des différentes analyses effectuées sur les échantillons implantés Ni+ avec un 
courant de 10 µA/cm² sont présentés Figure V-3. 
Sur les Figure V-3 (a) et (b), on observe que, comme dans le cas de l’échantillon implanté avec un 
courant de 25 µA/cm², les positons s’annihilent principalement sur des dislocations et sur des 
lacunes, et ce sur une zone plus profonde que la zone d’implantation. On note toutefois que dans 
la zone post-zone implantée, relativement plus de positons s’annihilent sur les lacunes, par rapport 
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à l’état implanté 25 µA/cm². Enfin, on retrouve, pour les énergies incidentes inférieures à 2,5 keV, 
des contributions apparentes du ‘Lattice’ et l’oxyde, toutefois plus marquées que pour l’état 
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Figure V-3 : Courbe PAS S-W (a), fractions d’annihilation calculées (b), images MET en champ clair : 
vue d’ensemble (c), détail à la surface de la zone implantée (d), image en champ sombre de la zone 
implantée, où les boucles fautées sont surlignées en rouge, et présentant la grille de comptage de 
compartiments 50x50 nm² (e), image en champ clair sur focalisée de la zone implantée où sont 
entourées les cavités (points noirs), dans une grille de compartiments de 10x10 nm²  (f) pour un 
échantillon implanté 10 µA/cm². 
Les observations MET confirment cette vue : sur la Figure V-3(c), on observe ainsi la présence de 
nombreux défauts apparaissant sous forme de black-dots (encadrés en violet) dans une zone 
s’étendant sur 700 nm après l’interface zone implantée/substrat. Sur cette image, on distingue la 
présence de dislocations très étendues, rectilignes et parallèles, marquées par une flèche blanche, 
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et qui sont les dislocations préexistantes du matériau. On les distingue des dislocations plus 
courtes, légèrement recourbées vers le haut, qui sont les dislocations (marquées par des points 
rouges) qui semblent émises depuis l’interface zone implantée/substrat.  
Enfin, dans la zone implantée, on note la présence de petites boucles de dislocations, visibles sur 
la Figure V-3(d) en champ clair. L’observation en champ sombre sur la trainée de diffusion de cette 
zone révèle la nature fautée de ces boucles, comme en atteste la Figure V-3(e). La densité de ces 
boucles est beaucoup plus faible que dans le cas de l’échantillon implanté à 25 µA/cm²: on compte 
en moyenne, une densité linéaire de 2,90.109/cm²  boucles fautées dans la zone implantée. 
L’étude de cet échantillon en mode champ clair défocalisé, illustrée Figure V-3(f), en haut de 
laquelle se trouve la surface de l’échantillon, met également en évidence la présence de 
nombreuses cavités d’environ 1,04 nm de diamètre (mesuré sus les clichés défocalisés, moyenne 
sur 45 cavités environ), dont la densité varie entre 9,5.109/cm3 et 16,5.109/cm3.  Il est difficile de 
statuer sur la raison de cet écart entre les clichés analysés : une des sources possibles est que ne 
sont comptées comme cavités que les tâches qui présentent un contraste fort entre les deux 
conditions de défocalisation. Lorsque la lame, qui présente parfois d’autres contrastes, a un fond 
bruité, on perçoit une tâche intense dans une condition, mais pas d’inversion marquée lors du 
changement de défocalisation. 
La modélisation VEPFIT des courbes S=f(E) et W=f(E) obtenues sur cet échantillon aboutissent au 
modèle en couche présenté Figure V-4. 
 
Figure V-4 : Modèle en couche déterminé par VEPFIT pour l’échantillon implanté Ni+ 10 µA/cm². 
Le modèle donnant le meilleur ajustement est un modèle à trois couches homogènes plus le 
matériau « sans défauts » (Lattice), et un état de surface.  
On observe une première couche, de 15 nm de profondeur, dans laquelle les caractéristiques 
d’annihilation correspondent à un point plus bas que le point Lattice. Cette zone correspond à la 
zone pour laquelle une contribution importante de l’état d’annihilation du ‘Lattice’ et de l’oxyde est 
calculée sur la Figure V-3(b). Ces deux constats sont surprenants : en effet, du fait de la présence 
de nombreux défauts imagés en MET (des cavités qui sont associées à la présence de 
nombreuses monolacunes dans cette zone, ainsi que des boucles de dislocations fautées), on 
s’attendrait plutôt à trouver des caractéristiques d’annihilation du positon proches de celles des 
défauts lacunaires, c’est à dire avec des paramètres de forme S élevé et respectivement W faible. 
Enfin, on remarque qu’après hydrogénation (courbes présentées Section 2) on voit disparaître ces 
contributions du ‘Lattice’ et de l’oxyde, et réapparaitre les contributions des défauts attendus. Ces 
constats suggèrent qu’ici, la contribution de l’oxyde de surface décale les caractéristiques 
d’annihilation moyennes vers les valeurs basses de S et plus élevées de W. Celui-ci pourrait être 
davantage défectueux lorsqu’il se forme dans les conditions d’implantations à plus bas flux (durée 
plus importante), et se réduirait lors de l’hydrogénation cathodique. Cette hypothèse soulève le 
problème de la validité du point caractéristique de l’annihilation dans l’oxyde déterminé ici par une 
méthode graphique ne garantissant pas la saturation du piégeage des positons dans cet état . De 
plus, ce point ‘oxyde’ utilise comme référence un oxyde crû en milieu primaire, pour lequel la 
pression partielle d’oxygène équivalente est extrêmement faible, et probablement inférieure à celle 
se trouvant dans le vide lors de l’implantation, menant possiblement à une différence de structure. 
La seconde couche s’étend jusqu’à 225 nm, soit légèrement moins profondément que la 
profondeur de la zone implantée (cependant, cette profondeur coïncide effectivement avec la zone 
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où l’endommagement est créé de manière la plus homogène d’après les clichés MET).  
Enfin, on trouve une troisième couche qui s’étend jusqu’à 1 µm de profondeur environ : la zone 
affectée par l’implantation s’étend effectivement bien plus loin que la zone implantée mise en 
évidence au MET. La longueur de diffusion effective dans la seconde couche est plus faible que 
dans la troisième couche : on peut en conclure que dans la zone implantée, les défauts semblent 
présents en concentration plus importante que dans le reste de la zone affectée par l’implantation. 
Par ailleurs, la caractéristique d’annihilation S dans la troisième couche est supérieure à celle 
présente dans la seconde couche (et W y est plus petit) : cette évolution des caractéristiques 
d’annihilation indique la présence de volumes de type lacunaire dont le volume libre est plus 
important dans cette zone relativement à la précédente†, ce qui se traduit sur la Figure V-3(b) par 
une fraction d’annihilation sur les lacunes plus importante, au dépens de la contribution des 
dislocations. 
1.2.3. Bilan : échantillons implantés Ni+ 
Dans la zone implantée, les analyses MET mettent en évidence deux différences importantes 
entre les deux conditions d’implantation : pour l’implantation au plus fort flux, on observe une 
densité beaucoup plus faible de cavités en proche surface, et la présence de très nombreuses 
boucles fautées à l’interface zone implantée/substrat (comparer la Figure V-2(e) et Figure V-3(e)).  
Ces effets peuvent être expliqués par des effets de chauffe sous faisceau, ce phénomène, étant 
nécessairement plus marqué à plus fort flux : en effet, la germination de cavités à partir d’une 
concentration donnée de lacunes (quasiment identique dans les deux conditions de flux d’après 
les calculs de quasi-chimie) est notamment pilotée par le paramètre surconcentration (c’est à dire, 
le rapport entre la concentration effective et la concentration à l’équilibre). Or, sous un flux plus 
important, la température étant plus élevée, la surconcentration devient plus faible (la 
concentration à l’équilibre étant une fonction croissante de la température). Par ailleurs, l’émission 
de dislocations est également un phénomène qui peut être thermiquement activé. 
Dans la zone affectée par l’implantation sous la zone implantée, les résultats des analyses PAS 
effectuées sur les échantillons implantés Ni+ dans les deux conditions de courant sont très 
similaires. La seule différence notable entre celles-ci est une proportion légèrement plus 
importante de positons s’annihilant sur des défauts lacunaires dans le cas des échantillons 
implantés 10 µA/cm². On trouve dans les deux cas qu’une majorité de positons s’annihile sur des 
défauts type lacunaire, avec des caractéristiques d’annihilation se rapprochant de celles de la 
monolacune lorsque le flux diminue. Or, sur les images MET on observe uniquement des 
dislocations éparses, pour l’échantillon implanté 25 µA/cm², auxquels s’ajoutent des défauts 
apparaissant comme des black-dots dans l’échantillon implanté 10 µA/cm². Ces données 
expérimentales tendent à suggérer qu’il existe dans cette zone une distribution importante de 
défauts de nature lacunaire, dont une partie a pu former des amas suffisamment étendus pour 
apparaître sous forme de black-dots. 
Toutefois, même à une température de 100°C, les lacunes ne peuvent pas migrer sur d’aussi 
longues distances dans le temps de l’irradiation (sur la base des coefficients de diffusion calculés 
utilisés dans les calculs de quasi-chimie, ne tenant pas compte des tensions, Cf. Chapitre 4, 
Section 3). Dans les deux conditions d’implantation, on insère des défauts dans la zone implantée, 
et des vides de type lacunaires sous forme de cavités : on met donc la zone implantée en 
compression, puisque celle-ci, d’épaisseur fine devant celle de l’échantillon, ne peut pas relaxer 
les contraintes engendrées par une déformation macroscopique de l’échantillon. Il découle de l’état 
de compression de la zone implantée d’une part une forte discontinuité de l’état de contraintes à 
l’interface zone implantée/substrat, que la génération et l’émission de dislocations vers le substrat 
                                                     
 
† Pour rappel, les volumes lacunaires étendus (non sphériques) constituent des pièges moins efficaces pour 
les positons : ainsi, bien qu’on observe une importante densité de cavités dans la couche n°2, celles-ci 
constituent probablement  des pièges moins efficaces que, par exemple, des monolacunes ou des amas de 
lacunes de petite taille.  Ainsi, si la concentration en défauts lacunaires est plus élevée dans la couche n°2, 
comme l’indique la longueur de diffusion plus faible dans cette couche, c’est bien dans la couche n°3 que la 
concentration en défauts lacunaires dominants semble la plus importante. 
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permet de relaxer, mais aussi, un gradient de tension qui subsiste une fois les contraintes 
redescendues en dessous de la limite d’élasticité. Ce gradient de tension augmente donc le 
paramètre de maille du réseau, mais cette augmentation n’est pas suffisante pour expliquer les 
caractéristiques d’annihilation proches de celles de la monolacune. Enfin, on pourrait suggérer que 
cette zone en tension accélère la diffusion des lacunes franchissant l’interface zone 
implantée/zone affectée par l’irradiation, mais cet effet reste d’autant plus difficile à évaluer que les 
contraintes dans cette zone sont difficilement mesurables. 
En revanche, les calculs de quasi-chimie, présentés au Chapitre précédent, mettent en évidence 
une surconcentration importante d’interstitiel sur 1,5–2 µm de profondeur, susceptible de former 
des amas (dans ce cas, ces amas, invisibles au MET, ne dépasseraient pas la trentaine 
d’interstitiels par amas). Onitsuka a étudié par simulation numérique le piégeage des positons 
dans des amas de 7 et 19 interstitiels dans le nickel ; données que cet auteur a tenté de vérifier 
expérimentalement sur des échantillons irradiés aux électrons [Onitsuka01]. Si le piégeage des 
positons est possible sur la périphérie de tels amas, cette étude met en évidence une énergie de 
liaison extrêmement faible entre le positon et ces amas ; et un temps de vie très proche de celui du 
réseau sans défauts. De plus, dans l’étude d’Onitsuka, aucun amas d’interstitiels n’a pu être 
détecté à température ambiante lors des expériences dédiées à cet effet (des irradiations aux 
électrons, créant presque exclusivement des amas de défauts de nature interstitielle), du fait de 
phénomènes de dépiégeage des positons [Onitsuka01].  
La présence d’amas d’interstitiels dans la zone affectée par l’implantation sous la zone irradiée ne 
peut donc pas expliquer seule les caractéristiques d’annihilation mesurées en PAS dans la 
troisième couche.  
Il apparaît ainsi difficile de concilier les données expérimentales et les connaissances disponibles 
concernant le système étudié, et de statuer sur la nature, interstitielle ou lacunaire, des défauts 
présents dans la zone affectée par l’implantation tout en apportant un mécanisme permettant 
d’expliquer leur présence dans cette zone. Dans la suite de ce manuscrit, ces défauts seront 
nommés black-dots ou plus généralement « défauts de la zone affectée par l’’implantation ». 
1.3. Échantillons hypertrempés (A690H et NiH) 
Des échantillons d’alliage 690 et de nickel pur ont été recuits à 1350°C puis hypertrempés. Les 
calculs présentés au Chapitre 2 prévoient une surconcentration en lacunes (c'est-à-dire le rapport 
de la concentration en lacunes après traitement sur la concentration à l’équilibre thermique à la 
température ambiante) de 1,6.1025 (fraction molaire : ~7.10-3) pour l’alliage 690 et de 3,4.1027 
(fraction molaire : ~1.10-4 ) pour le nickel pur, soit une surconcentration supérieure de deux ordres 
de grandeur pour le nickel. 
Les résultats des analyses PAS sont présentés sur la Figure V-5. Pour le nickel pur, les points 
d’annihilation de la surface, des lacunes et du Lattice ont été déterminés selon une méthode 
similaire à celle présentée pour l’alliage 690 au Chapitre 4, section 5. Les caractéristiques 
d’annihilation des dislocations et de l’oxyde ont été supposées identiques à celle de l’alliage 690, 
bien que cette hypothèse soit très forte. 
Pour l’échantillon A690H, on observe que le traitement thermique n’a quasiment pas modifié la 
courbe S-W par rapport à l’état de référence : tous les points sont alignés sur la droite Surface-
Lattice (Figure V-5(a)). Toutefois, les points issus de l’implantation des positons à haute énergie ne 
redescendent pas jusqu’au point caractéristique du réseau sans défauts (point Lattice). Cette 
différence est la signature de la présence des défauts introduits lors du traitement thermique, et 
retenus lors de l’hypertrempe. Cependant, ces points ne s’écartent pas suffisamment de cette 
droite pour aboutir à une contribution visible des lacunes (ou des dislocations) lors du calcul des 
fractions d’annihilation sur les défauts lacunaires (Figure V-5(b)). Bien qu’il soit difficile de 
d’évaluer quantitativement une concentration en lacunes retenues, il apparaît que peu de lacunes 
ont été générées ou retenues dans cet échantillon lors du traitement thermique; cette faible 
quantité retenue, certainement bien inférieure à celle prédite par les calculs théoriques, est 
probablement due au fait que la vitesse de trempe des échantillons n’est pas infinie. 
En revanche, et en accord qualitatif avec les calculs théoriques, on observe un changement 
important pour l’échantillon de nickel pur hypertrempé NiH. Les points de haute énergie remontent 
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vers le point d’annihilation caractéristique des lacunes de nickel et sont très éloignés du point 
d’annihilation caractéristique dans le réseau de nickel sans défauts (Figure V-5(c)). Il en résulte un 
signal associé aux lacunes significatif sur la Figure V-5(d) ; toutefois, l’évaluation d’un rapport de 
concentrations en lacunes piégées dans les échantillons A690H et NiH est difficile, du fait que la 
définition du point caractéristique d’annihilation sur les dislocations du nickel pur n’est pas précise. 
On retiendra toutefois qu’une quantité importante de lacunes a été générée et conservée dans le 


























































































Energie [keV] (d)  
Figure V-5 : Courbes PAS S-W (a) et (c), et fractions d’annihilation calculées (b) et (d), pour l’alliage 
690 hypertrempé (a) et (b), et le nickel pur hypertrempé (c) et (d). 
2. INTERACTIONS DE L’HYDROGÈNE AVEC LES DÉFAUTS 
Afin d’étudier les interactions de l’hydrogène avec les défauts mis en évidence dans la section 
précédente, les échantillons ont été hydrogénés, puis le piégeage de l’hydrogène sur ces défauts a 
été étudié par SIMS, après vieillissement à température ambiante ou recuits à des températures 
plus élevées. En parallèle, l’évolution de la structure de défauts a été étudiée par PAS et/ou MET.  
L’introduction d’hydrogène dans les échantillons a été effectuée par chargement cathodique, dans 
une solution de soude deutérée, à 0,1M. L’utilisation du deutérium se justifie ici, comme indiqué au 
Chapitre 3, par une meilleure limite de détection lors des analyses effectuées, notamment, la 
mesure de profils de concentration dans la zone affectée par l’implantation. Le montage utilisé est 
un montage à deux électrodes : l’échantillon étant la cathode, et un fil de platine constituant la 
contre électrode. Ces deux électrodes sont plongées dans la solution de soude, maintenue à 25°C 
par un dispositif thermostaté, et désaérée par un bullage continu d’argon. La décharge 
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d’hydrogène sur l’échantillon est assurée par un galvanostat, les chargements sont donc effectués 
à un courant constant de 500µA/cm², pendant 15 minutes. Les échantillons sont ensuite nettoyés, 
puis conservés dans l’azote liquide en attendant d’être analysés. 
2.1. Piégeage de l’hydrogène sur les défauts 
2.1.1. État de référence (A690R) 
Les profils SIMS du deutérium mesurés dans l’échantillon de référence (A690R) juste après 
chargement ou après un vieillissement d’un mois à la température ambiante sont présentés Figure 
V-6. Les profils présentés dans cette section sont normalisés par rapport au signal du nickel 
mesuré en profondeur du cratère d’analyse, afin de faciliter la comparaison entre les différents 
états sans pâtir des petites variations de courant d’abrasion d’une analyse à l’autre. L’échelle de 
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Figure V-6: Profils SIMS du deutérium dans un échantillon de référence électropoli après chargement 
(symboles pleins rouges), et après 1 mois de vieillissement à l’ambiante (symboles ouverts bleus). 
Le chargement cathodique a introduit une quantité importante de deutérium dans l’échantillon, 
toutefois, l’intensité normalisée ne saurait être ramenée à une concentration atomique, en raison 
des différences de rendement d’ionisation de l’hydrogène et du nickel. 
Après un mois à température ambiante, le signal du deutérium revient au niveau de l’abondance 
naturelle : aucun piégeage n’est détecté dans la référence sans défauts. 
2.1.2. Échantillons implantés Ni 
2.1.2.1. Échantillons implantés Ni 25 µA/cm² 
Les profils SIMS du deutérium mesurés dans les échantillons implantés Ni+ à 25 µA/cm² juste 
après chargement ou après un vieillissement d’un mois à la température ambiante sont présentés 
Figure V-7. Ces profils sont représentatifs de l’ensemble des analyses faites, qui sont 
reproductibles d’une analyse à l’autre.  
On observe, après un mois à l’ambiante, un profil significatif de deutérium piégé sur environ 1 µm 
de profondeur. Le profil de deutérium piégé est quasiment constant depuis une profondeur de 150 
nm jusqu’à 700 nm environ, puis diminue. Cette profondeur affectée est en accord qualitatif avec 
les analyses PAS, en particulier, avec la répartition en profondeur des défauts lacunaires mesurée 
en PAS (pour rappel, à basse énergie d’implantation, on n’observe pas, sur les graphes 
représentant les fractions d’annihilation, de piégeage jusqu’à 2.5 keV, soit environ sur les 75 
premiers nm ; ensuite, le signal ‘Lattice’ n’émerge à nouveau que pour des énergies d’implantation 
d’environ 17 keV, soit lorsque les positons sont implantés à une profondeur supérieure à 1 µm). Il 
est important de souligner que l’on observe peu de différence de piégeage dans la zone implantée 
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(300 premiers nm) ou dans le reste de la zone affectée par l’implantation (jusqu’à 1µm). Ce 
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Profondeur [nm] (b)  
Figure V-7 : Profils SIMS du deutérium (a) dans un échantillon implanté 25 µA/cm², après chargement 
(symboles pleins rouges, axe de gauche), et après 1 mois de vieillissement à l’ambiante (symboles 
ouverts bleus, axe de droite) ; profils SIMS du nickel avant et après chargement (b). 
L’observation du signal de nickel montre par contre un effet particulier de l’hydrogénation localisé 
dans la zone implantée, comme en atteste la Figure V-7(b). En présence d’hydrogène, on observe  
en effet un rendement d’abrasion plus important dans cette zone. Le rendement d’abrasion est, 
pour un même matériau et une même orientation cristalline, fonction inverse de l’énergie de liaison 
entre les atomes du matériau analysé. Ici, la présence de défauts d’implantation ne modifie pas le 
rendement d’abrasion, mais l’interaction de l’hydrogène avec ces derniers modifie l’énergie de 
liaison en l’affaiblissant.  
On peut donc supposer ici qu’il existe une différence importante de nature de l’interaction de 
l’hydrogène avec les défauts présents dans la zone implantée et dans le reste de la zone affectée 
par l’implantation, qui est possiblement la conséquence d’une différence de nature de ces défauts. 
Enfin, les échantillons implantés 25 µA/cm² ont été, après chargement, soumis à des recuits à 
100°C et 200°C, à longueur de diffusion constante (même longueur de diffusion caractéristique 
que pour le vieillissement à température ambiante, en faisant varier t  pour rester à Dt  constant, 
où D est le coefficient de diffusion de l’hydrogène réticulaire). Les profils SIMS obtenus sont 
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Figure V-8 : Profils SIMS du deutérium dans des échantillons implantés 25 µA/cm², recuits à 
différentes températures, à longueur de diffusion caractéristique constante. 
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On observe une diminution du piégeage dans la zone sous la zone implantée, puis dans la zone 
implantée elle-même lorsque la température augmente ; toutefois, l’hydrogène reste piégé dans la  
zone affectée par l’implantation jusqu’à 200°C. 
2.1.2.2. Échantillons implantés Ni 25 µA/cm² recuit 200°C–10 minutes 
Les profils SIMS du deutérium mesurés dans les échantillons implantés Ni+ à 25 µA/cm² et recuit 
10 minutes à 200°C dans une atmosphère d’azote ultrapur avant chargement en deutérium, juste 
après chargement ou après un vieillissement d’un mois à la température ambiante sont présentés 
Figure V-9(a). On observe également, après un mois à température ambiante, un profil de 
deutérium piégé significatif, dans la zone affectée par l’implantation identifiée lors des analyses 
PAS. La quantité de deutérium piégé est cependant plus faible que sur l’état obtenu juste après 
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Profondeur [nm] (b)  
Figure V-9 : Profils SIMS du deutérium dans des échantillons implantés 25 µA/cm² et recuits 200°C – 
10 minutes, après chargement (symboles pleins rouges, axe de gauche), et après 1 mois de 
vieillissement à l’ambiante (symboles ouverts bleus, axe de droite) (a) ; effet d’un recuit à différentes 
températures à longueur de diffusion caractéristique constante (b). 
Enfin, l’effet de recuits à températures croissantes (Figure V-9(b)), à longueur de diffusion 
caractéristique constante, met en évidence qu’une quantité plus importante d’hydrogène reste 
piégée lors d’un recuit à 100°C que lors d’un vieillissement d’un mois à température ambiante. Ce 
constat indique que la diffusion de l’hydrogène réticulaire n’est pas la seule étape limitante pour la 
désorption de l’hydrogène. 
2.1.2.3. Échantillons implantés 10 µA/cm² 
Les profils SIMS du deutérium et du nickel mesurés dans les échantillons implantés Ni+ à 
10µA/cm² juste après chargement (deux analyses successives sont présentées) ou après un 
vieillissement d’un mois à la température ambiante sont présentés Figure V-10. 
La première analyse effectuée sur cet échantillon, juste après chargement, présente un profil de 
deutérium très surprenant : en effet, on observe une déplétion importante dans les 80 premiers 
nanomètres analysés, suivie d’un pic dont la forme rappelle celle du profil d’implantation 
théorique ; puis le niveau du deutérium se stabilise à un niveau beaucoup plus bas que pour les 
échantillons implantés 25 µA/cm², bien que les conditions de chargement aient été identiques. Ce 
profil n’a pas pu être reproduit par une seconde analyse sur le même échantillon, pour laquelle le 
niveau du signal deutérium correspond au niveau le plus bas mesuré lors de la première analyse 
(Figure V-10(a)).  
La forme du premier profil est comparable à celle obtenue pour le signal du nickel, représentatif du 
signal de la matrice : on y observe en effet un « trou » de 5% du rendement d’abrasion, dont 
l’étendue, de 80 nm, correspond également au maximum de densité des cavités identifiées par 
MET dans cette microstructure (Cf. §2.2.1.). Toutefois, compte tenu du volume des cavités et de 
leur densité dans cette zone, il est exclu que ces 5% soient une mesure du volume des cavités 
dans le substrat. 
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Figure V-10 : Profils SIMS du deutérium (a) dans des échantillons implantés 10 µA/cm², après 
chargement (symboles pleins rouges et violets, axe indiqué par des flèches sur les profils), et après 
1 mois de vieillissement à l’ambiante (symboles ouverts bleus, axe de droite) ; profils du nickel pour 
ces trois conditions (b). 
On peut par contre proposer que l’hydrogène introduit dans les cavités, les pressurise : lors de 
l’analyse SIMS, on abrase peu à peu la matière, et arrive un moment où l’épaisseur de matière 
autour de la cavité ne permet plus de résister à la pression, et où la cavité éclate : dans ce cas, la 
matière présente sur les bords de la cavité ne peut être ionisée, de même que l’hydrogène, qui 
s’échappe sous forme neutre dans le bâti, sans être ionisé par les ions Cs+. Ce phénomène a déjà 
été observé sur du silicium implanté à haute dose avec de l’hydrogène [Bailey10]. Le « pic » qui se 
situe plus en profondeur, et jusqu’à une profondeur d’environ 300 nm correspond au même 
phénomène de rendement d’abrasion plus important dans la zone implanté, que celui mis en 
évidence dans l’échantillon implanté 25 µA/cm² (Figure V-7(b)). Ce rendement d’abrasion plus 
important peut être associé au pic de deutérium observé sur la même profondeur sur la Figure V-
10(a). Les hauteurs relatives de l’augmentation du signal ne sont pas nécessairement les mêmes 
puisque le rendement d’ionisation du nickel et du deutérium ne sont pas identiques. 
Lors de la seconde analyse, on observe que la déplétion du signal nickel s’est estompée, et ne 
subsiste qu’en extrême surface. Une hypothèse pourrait être que, le premier cratère creusé dans 
l’échantillon ayant relaxé les contraintes dans la zone environnante, une partie de l’hydrogène  
tend à être à l’équilibre avec celle présente dans le réseau autour de ces cavités : ôter l’hydrogène 
du réseau pousse donc les cavités à se vider de leur hydrogène pour ramener le système vers 
l’équilibre. Mais, une nouvelle expérience très loin des deux premiers cratères n’a pas permis de 
retrouver le premier profil, invalidant cette hypothèse. On peut donc conclure que la présence du 
premier cratère n’est pas responsable du changement de comportement de l’hydrogène dans le 
matériau.  
Il est à noter que des analyses effectuées sur d’autres échantillons implantés dans les mêmes 
conditions, juste après chargement ont donné des résultats similaires, bien que moins marqués 
que celui présenté Figure V-10.  
Ces constats suggèrent que, dans le temps de la première analyse (40 minutes au total), la 
morphologie des défauts a évolué. Enfin, des recuits à températures croissantes, allant jusqu’à 
325°C, montrent également que la répartition de l’hydrogène, et son dépiégeage, ne sont pas 
uniquement déterminés par la diffusion : en effet, dans les 150 premiers nanomètres de 
profondeur, on observe plus d’hydrogène piégé après un recuit d’une minute à 325°C qu’après 5 
minutes à 200°C (Figure V-11)‡. Ici, le temps et la température sont donc deux paramètres 
                                                     
 
‡ On observe, sur la Figure V-11, mais également sur la Figure V-8 et la  Figure V-9(b), un signal très 
intense de deutérium en très proche surface. Il pourrait s’agir d’accumulation de deutérium sous et/ou dans 
le film d’oxyde natif, toujours présent à la surface d’échantillons d’alliage base nickel aisément passivables à 
l’air. 
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Figure V-11 : Profils SIMS du deutérium dans des échantillons implantés 10 µA/cm², recuits à 
différentes températures, à longueur de diffusion caractéristique constante.  
2.1.2.4. Échantillons  hypertrempés (A690H) 
Les mêmes expériences de chargement, et mesure du profil de deutérium par SIMS ont été 
effectuées sur les échantillons hypertrempés. Malheureusement, aucun piégeage n’a pu être mis 
en évidence dans ces échantillons après un vieillissement d’un mois à la température ambiante 
(non montré). Deux conclusions peuvent être tirées de ce résultat : soit il n’y a pas de piégeage de 
l’hydrogène dans les lacunes, soit l’hydrogène resté piégé dans les lacunes n’est pas détectable, 
du fait de la faible concentration en lacunes présente dans ces échantillons, comme mis en 
évidence par PAS (§1.3. de ce Chapitre). Cette question sera tranchée grâce à des expériences 
complémentaires présentées plus loin dans ce chapitre.  
2.1.3. Bilan : piégeage de l’hydrogène sur les défauts 
Les résultats des expériences visant à mettre en évidence le piégeage de l’hydrogène sur 
les défauts ont permis de montrer qu’il y a effectivement une interaction forte de l’hydrogène 
avec les défauts, même à la température du milieu primaire des REP (325°C).  
La comparaison entre les profils de piégeage de l’hydrogène dans les échantillons implantés 
Ni+ à 25 µA/cm² avec ou sans recuit de 10 minutes à 200°C, suggère que le piégeage de 
l’hydrogène est possible sur les dislocations (piégeage après recuit), et sur les lacunes (mis 
en évidence par la diminution de l’intensité des signaux deutérium obtenus après 
chargement sur les états juste après implantation, ou après un recuit à 200°C, les lacunes 
ayant été en partie annihilées lors de ce recuit). Il semble par ailleurs nécessaire de 
distinguer entre les défauts présents dans la zone implantée à proprement parler, et dans le 
reste de la zone affectée par l’implantation ; toutefois, compte tenu de l’incertitude relative à 
leur nature – interstitielle ou lacunaire – une analyse plus poussée de ces différences reste 
difficile. 
De plus, la non reproductibilité des profils successifs sur un même échantillon implanté Ni+  
à 10 µA/cm², présentant des cavités dans la zone implantée, suggère une interaction 
mouvante entre l’hydrogène et les défauts, et possiblement, leur réorganisation en présence 
d’hydrogène, à température ambiante. Les résultats obtenus pour les échantillons implantés 
dans cette condition, et les résultats non concluants obtenus sur les échantillons 
hypertrempés peuvent suggérer des effets cinétiques importants : c'est-à-dire, une 
interaction forte, mais temporaire de l’hydrogène avec ces défauts, qui n’est pas pilotée par 
la seule diffusion de l’hydrogène dans le matériau . 
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2.2. Influence de l’hydrogène sur l’évolution des défauts d’implantation 
Dans ce paragraphe, l’effet de l’hydrogène et de la température sur l’évolution des défauts a été 
étudié. Pour cela, des analyses MET et PAS ont été effectuées après hydrogénation et/ou recuits 
à 200°C, et les densités de cavités et de boucles ont été relevées. 
2.2.1. Interactions hydrogène-défauts à la température ambiante 
Les résultats des analyses PAS comparant un état implanté Ni+ à 10 µA/cm² avant et après 
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Figure V-12 : Courbe PAS S-W (a), fractions d’annihilation calculées (b) pour l’échantillon implanté 10 
µA/cm² et comparaison des états avant et après chargement en hydrogène et vieillissement d’un 
mois à  température ambiante. 
On observe, sur le graphe présentant les fractions d’annihilations calculées, Figure V-12 (b), qu’il 
émerge, après hydrogénation et vieillissement d’un mois à la température ambiante, pour les 
énergies d’implantation inferieures à 2,5 keV (positons implantés dans les 75 premiers 
nanomètres), des lacunes et des dislocations qui suppriment la contribution du ‘Lattice’ et de 
l’oxyde dans cette zone de proche surface (ce point a été discuté dans la section précédente).   
Pour les énergies d’implantation des positons plus élevées (3–7 keV) et toujours dans la zone 
implantée Ni+, on voit émerger une contribution des lacunes aux dépens de la contribution de la 
surface, la contribution des dislocations restant constante.  
Par ailleurs, les observations MET dans la zone implantée de ces échantillons, montrent, après 
hydrogénation, une augmentation de la taille et de la densité des cavités et des boucles de 
dislocations fautées. Le changement de densité globale de boucles fautées, ainsi que l’évolution 
de la densité de cavités en fonction de la profondeur, pour une même surface de comptage lors de 
l’hydrogénation sont présentés sur la Figure V-13. La distribution des tailles de boucles fautées, 
imagées en champ sombre sur la trainée de diffusion sur une même surface, et l’évolution de la 
distribution de taille des cavités, avant hydrogénation, et après hydrogénation et vieillissement d’un 
mois à température ambiante, est présentée sur la Figure V-14. On observe que la présence 
d’hydrogène conduit à  une diminution globale de la densité de boucles fautées dans les 200 
premiers nanomètres de la zone implantée, mais à l’apparition de nouvelles boucles entre 200 nm 
et 300 nm de profondeur (Figure V-14 (a) et (b)). Dans le même temps, on observe une diminution 
du nombre de cavités dans les zones de plus forte densité (0-50 nm), qui s’accompagne d’une 
augmentation de leur taille moyenne (Figure V-14(c)), clairement visible sur les micrographies 
MET (voir Figure A1-1), où l’on perçoit clairement la répartition non homogène des cavités après 
hydrogénation. En revanche, la densité de cavités augmente dans la zone de 50 à 100 nm de 
profondeur (Figure V-13 (b)).  
En parallèle de la disparition de cavités en proche surface (<100 nm de profondeur), on observe 
une augmentation de la densité de petites boucles fautées (de longueur inférieure à 5 nm), dans la 
même zone. Dans le reste de la zone implantée, on observe moins de boucles, mais celles-ci sont 
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Figure V-13: Évolution des densités linéaire de boucles fautées (a) et volumique de cavités (b) dans 
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Figure V-14 : Distribution des tailles des boucles fautées (a) et (b) et des cavités (c) selon l’intervalle 
de profondeur dans les échantillons implantés 10 µA/cm² : non hydrogéné (a) ; hydrogéné et ayant 
subi un vieillissement d’un mois à la température ambiante (b). 
En présence d’hydrogène, les défauts semblent donc avoir tendance à coalescer en défauts de 
plus grande taille. Les lacunes ou leurs petits amas forment de nouvelles cavités ou font grossir les 
cavités et les boucles fautées déjà présentes ; les cavités les plus grosses coalescent pour donner 
de petites boucles fautées, et les boucles fautées les plus grandes se défautent et forment des 
dislocations étendues susceptibles de glisser en profondeur de l’échantillon pour relaxer les 
contraintes présentes à l’interface zone implantée/zone affectée par l’implantation. Ces 
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observations indiquent que la majorité des défauts générés dans la zone implantée est de type 
lacunaire.  
L’apparition de nombreuses cavités de taille nanométrique dans la plupart de la zone implantée 
(Figure V-13(b)) confirme la tendance à l’agglomération des petits amas de type lacunaires. 
Pourtant, les densités de cavités imagées restent faibles pour être détectées en PAS ; mais elles 
sont le signe de la présence de nombreux amas de très petite taille et/ou de monolacunes dans la 
zone implantée, qui sont les défauts lacunaires détectés en PAS. La coalescence d’une partie de 
ces très petits amas lacunaires amenant à la formation de nouveaux défauts dont le volume est 
inférieur à la somme des volumes des défauts l’ayant alimenté, cette coalescence permet la 
relaxation des contraintes de compression au sein de la zone implantée. Ainsi, les vides de type 
lacunaire restant (<1 nm) seraient moins « compressés », et leur volume libre global augmenterait, 
les rendant plus attractifs (bien que leur densité globale ait dû diminuer§), et limitant ainsi la 
possibilité pour les positons implantés en proche surface de diffuser jusqu’à celle-ci. 
Pour des énergies incidentes des positons de 7 keV (profil d’implantation des positons entièrement 
dans la zone implantée, Cf. Figure IV-18(b)) à 17 keV (zone sondée s’étendant jusqu’à 1 µm), on 
observe Figure V-12(b),  une diminution globale de la contribution des lacunes, aux dépens des 
contributions des dislocations et du ‘Lattice’: une manière d’interpréter ces résultats est de 
proposer que la quantité globale de défauts lacunaires a diminué, à concentration en dislocations 
constante dans cette zone de profondeur. En effet, si la densité en défaut type dislocation 
augmentait dans cette zone on verrait uniquement les contributions des dislocations augmenter, 
sans apparition d’une contribution du réseau sans défauts.  
On distingue au MET, en champ clair, la présence de nombreuses dislocations à l’interface zone 
implantée/substrat, en concentration plus importante qu’avant hydrogénation. Leur présence, plus 
importante à certains endroits, semble coïncider avec une diminution de l’étendue apparente de la 
zone implantée (Figure V-15(a)). Il semble ici que l’hydrogène a facilité l’émission de ces 
dislocations à l’interface zone implantée/substrat, ceci permettant de diminuer le gradient de 
contrainte existant à cette interface. Ces constats suggèrent un lien entre la diminution de la 
quantité de défauts lacunaires et la relaxation des contraintes dans la zone affectée par 
l’implantation sous la zone implantée. Dans cette même zone, on observe que les défauts mis en 
évidence dans la Section 1 sous forme de black-dots, et dont la nature reste à déterminer 
(§1.2.3.) semblent avoir grandi et possiblement coalescé pour donner des défauts plus étendus 
(Figure V-15 (b), en comparaison à la Figure V-3(c)). Il est important de souligner que, ces défauts 
n’étant pas visibles en mode champ sombre, il ne s’agit pas de boucles fautées. 
  
Figure V-15 : Observations MET en champ clair d’un échantillon implanté 10 µA/cm² hydrogéné et 
ayant subi un vieillissement d’un mois à température ambiante**. 
                                                     
 
§ Le taux de piégeage des positons sur un défaut dépend du produit du coefficient de piégeage par la 
concentration de pièges. Pour rappel, pour un petit amas sphérique de n lacunes, le coefficient de piégeage 
vaut n fois celui de la monolacunes. 
** Cet échantillon a également été stocké dans l’azote liquide après chargement : il est donc représentatif 
des échantillons analysés par SIMS. 
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Enfin, pour des énergies incidentes des positons de 17 à 20  keV (profondeur sondée de l’ordre de 
1,3 µm, avec une majorité de positons implantés dans la zone affectée par l’implantation sous la 
zone implantée, Cf. Figure IV-18(b)), on observe Figure V-12(b),  l’apparition d’une contribution 
des dislocations, qui disparaît pour des énergies incidentes supérieures (20–25 keV) et pour 
lesquelles on retrouve la contribution du ’Lattice’. Cette contribution des dislocations au signal 
PAS ne semble donc pas correspondre aux nombreuses dislocations étendues observées au MET 
au-delà de 780 nm, Figure V-15(b), et suggèrent donc que les défauts étendus visibles entre 300 
et 780 nm de profondeur y soient associés (il est important de souligner que pour des boucles de 
dislocation de grande taille et relaxées, comme c’est le cas ici, la nature interstitielle ou lacunaire 
de la boucle ne doit probablement plus influer sur le vide détecté par les positons à la périphérie 
de la boucle). 
Les dislocations étendues visibles au delà de 780 nm de profondeur pourraient quant à elles être 
liées au glissement des dislocations depuis l’interface zone implantée/substrat, facilitée en 
présence d’hydrogène. Cette hypothèse est en accord avec les données de la littérature montrant 
une diminution du volume d’activation pour le glissement des dislocations en présence 
d’hydrogène mentionnées au Chapitre 1. 
Tous ces résultats mettent en évidence une influence marquée de l’hydrogène sur la morphologie 
des défauts, et sur les énergies associées à leur évolution (défautage des boucles), à la 
température ambiante. Ces résultats montrent aussi qu’il existe un très bon accord qualitatif et 
semi-quantitatif entre les analyses PAS et les observations MET. 
2.2.2. Interactions hydrogène/défauts à haute température 
Afin d’évaluer l’effet de l’hydrogène sur l’évolution des défauts lorsque ceux-ci sont susceptibles de 
se réorganiser du fait de températures plus élevées, des échantillons implantés 25µA/cm² ont été 
recuits 40 minutes à 200°C à l’état brut d’implantation ou implanté et hydrogéné, puis  observés au 
MET. Un état intermédiaire recuit 10 minutes à 200°C, sans hydrogénation, a également été 
analysé en PAS uniquement, afin d’‘affiner l’observation de la séquence d’évolution des défauts.  
Pour ces essais, le recuit s’effectue dans une atmosphère d’azote ultrapur ; et le chargement 
cathodique a été rallongé à 5 heures, afin d’augmenter la profondeur de pénétration de 
l’hydrogène, ceci permettant de garantir sa présence dans la zone implantée pendant une grande 
partie du recuit.  
Les résultats des analyses PAS effectuées sur les échantillons implantés à 25 µA/cm² recuit 10 
minutes à 200°C sont présentés Figure V-16(a) et (b), où ils sont comparés à l’état obtenu juste 
après implantation. Les fractions d’annihilation calculées après un recuit de 40 minutes sont 
présentées Figure V-16(c), et sont comparées à l’état recuit 10 minutes.  
L’évolution, en profondeur des densités de boucles fautées et des cavités dans les échantillons 
implantés Ni+ à 25µA/cm², après implantation, et pour un recuit de 40 minutes à 200°C avec ou 
sans hydrogène est présentée Figure V-17. L’évolution de la distribution des tailles de boucles 
fautées par intervalle de profondeur pour ces trois états est présentée Figure V-18 ; le nombre de 
boucles est ramené à une même surface de comptage afin de pouvoir comparer les trois 
distributions.  
Le recuit sur cet état d’implantation conduit à la diminution drastique la densité linéaire de boucles 
fautées dans la zone implantée. Par ailleurs, la distribution des tailles de boucles y est également 
modifiée lors du recuit : on retrouve une plus grande proportion de boucles fautées de petite taille 
(comparer les Figure V-18  (a) et Figure V-18 (b) pour les tailles de boucle inférieures à 10 nm), et 
notamment, une augmentation de leur densité volumique le long de l’interface zone implantée/ 
substrat (Figure V-18 (b) et Figure A1-2 en Annexe 1). En parallèle, la densité de cavités 
augmente dans les 160 premiers nanomètres.  
Enfin, on trouve après recuit sans hydrogène une importante population de boucles de dislocations 
non fautées dans la zone implantée, visibles en mode champ clair (comparer les Figure V-19(a), 
avant recuit et Figure V-19 (b) après recuit). Cette observation est en accord avec les résultats des 
analyses PAS effectuées sur ces deux états (Figure V-16(b) et (c)). En effet, on observe, pour les 
énergies incidentes des positons de 2,5 à 17 keV (implantation de la majorité des positons dans la 
zone affectée par l’implantation, sans les effets de surface probablement liés à la présence d’un 
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oxyde défectueux commentés au paragraphe précédent), que le recuit à 200°C induit une 
diminution globale du signal des lacunes conjointe à une augmentation du signal des dislocations, 
sans toutefois laisser apparaître une contribution du ‘Lattice’. Le traitement thermique a permis la 
disparition des lacunes sur différents puits mais, contrairement aux échantillons implantés 10 
µA/cm²,  la concentration en défauts de type lacunaires ne diminue pas : l’augmentation de la 
contribution des dislocations dans cette gamme d’énergie peut donc être reliée à l’augmentation 
de la densité de dislocations lors du recuit. On observe également, après 40 minutes de recuit, la 
présence de black-dots sur la Figure V-19(b) sous la zone implantée, surtout présents entre 300 et 
500 nm de profondeur, et présents de manière éparse au-delà (ces black-dots n’apparaissent pas 
en mode champ sombre sur la trainée de diffusion : il ne s’agit donc pas de boucles fautées) ; ainsi 
que de nombreux empilements de dislocations émis depuis l’interface zone implantée/substrat 
Figure V-19(c). Ces défauts sont certainement responsables de la très forte contribution du signal 
des dislocations pour des énergies d’incidence des positons élevées (> 20 keV), bien qu’il paraisse 
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Figure V-16 : Courbe PAS S-W d’un échantillon implanté 25 µA/cm² recuit 10 minutes (a), fractions 
d’annihilation calculées et comparées à l’état brut d’implantation (b) ; comparaison avec un 
échantillon implanté 25 µA/cm² recuit 40 minutes à 200°C (c).  
En présence d’hydrogène, le recuit semble avoir les mêmes effets sur les densités linéaires et les 
distributions des boucles et des cavités dans la zone implantée (cependant, comme on le voit sur 
la Figure V-17, la densité volumique de boucles fautées est plus faible en présence d’hydrogène, 
de l’ordre d’une décade) ; ces effets sont cependant légèrement moins marqués pour ce qui est de 
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l’augmentation de la densité de cavités. En revanche, on observe l’apparition de nouvelles boucles 
entre 250 nm et 550 nm (Figure V-17(a)). Ces nouvelles boucles sont de petite taille (<10 nm) ; et 
constituent plus de la moitié des boucles de petite taille dans toute la zone affectée par 
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Figure V-17: Évolution  en profondeur de la densité linéaire de boucles fautées (a), et de cavités (b), 
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Figure V-18 : Distribution des tailles de boucles fautées en fonction de la profondeur dans les 
échantillons implantés Ni+ à 25 µA/cm², juste après implantation (a), après un recuit de 40 minutes à 
200°C sans (b) et avec (c) hydrogène ; prendre garde aux échelles différentes en ordonnée. 




Figure V-19 : Observations MET d’un échantillon implanté 25 µA/cm² en mode champ clair : après 
implantation (a), après recuit de 40 minutes à 200°C sans hydrogène (dislocations non fautées 
indiquées par une croix rouge, et black-dots encadrés en bleu) (b) et (c) ; après recuit de 40 minutes 
à 200°C avec hydrogène (d) ; en mode champ sombre sur la tâche (002) après recuit de 40 minutes à 
200°C en présence d’hydrogène (e). 
Les observations MET montrent que, contrairement à l’état non hydrogéné (Figure V-19(b)), la 
densité de dislocations non fautées n’a pas augmenté de manière significative dans la zone 
implantée durant le recuit (Figure V-19(d)). Pour ce dernier cas, on observe que la densité de 
défauts est clairement inférieure à celle de l’état non recuit.  
Par ailleurs, on observe de très nombreuses dislocations non fautées dans la zone affectée par 
l’implantation, sous la zone implantée. Ces dislocations, probablement émises depuis l’interface 
zone  implantée/substrat, sont visibles en contraste clair, imagées en mode champ sombre sur la 
tâche (002) sur la Figure V-19 (e). On distingue également sur cette micrographie une zone de 
contraste plus sombre coïncidant avec l’accumulation de dislocations provenant de l’interface zone 
implantée/substrat, signe d’une déformation importante de la lame à cet endroit. 
Ces différentes observations peuvent être interprétées comme suit : l’implantation a introduit des 
défauts, et soumis la zone implantée à un état de contraintes élevé, en compression. Pour relaxer 
le système, il y a compétition entre la coalescence des défauts (sauf les boucles fautées, qui sont 
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sessiles, et doivent, pour grandir et se défauter, être alimentées par la migration de plus petits 
amas mobiles) jusqu’à la formation de boucles non fautées, à l’échelle locale, et l’émission de 
dislocations à l’interface zone implantée/substrat. Ces processus s’effectuent avec une cinétique 
différente, et qui dépend de la surconcentration en défauts et des contraintes. L’hydrogène semble 
diminuer l’énergie nécessaire au déroulement de ces deux processus.  
En l’absence d’hydrogène, l’effet de la température est de permettre la coalescence de défauts  
et/ou le défautage des boucles de Frank dans la zone implantée, clairement visible avec la 
formation de boucles de dislocation non fautées. Les contraintes de compression étant diminuées, 
l’émission de dislocations depuis l’interface zone implantée/substrat est moindre qu’en présence 
d’hydrogène. En revanche, en présence d’hydrogène, l’émission de dislocations est favorisée et ce 
processus semble devenir dominant pour la relaxation des contraintes dans la zone implantée.  
Dans les matériaux c.f.c., le défautage des boucles de Frank†† est plus aisé pour des boucles de 
« grande » taille. La température élevée ou la présence d’hydrogène facilitent leur défautage : en 
effet, la température permet d’augmenter les fluctuations thermiques pour le franchissement des 
obstacles, et la présence d’hydrogène de diminuer le volume d’activation‡‡ pour la migration des 
dislocations (Cf. Chapitre 1) ; leur effet apparent est donc le même. Leur action combinée permet 
ainsi de défauter davantage de boucles de petite taille : ces dernières n’apparaissent plus sur les 
micrographies MET effectuées en mode champ sombre sur la trainée de diffusion. Ainsi la densité 
volumique de boucles devient plus faible comme le montre la Figure V-18(d) lors d’un recuit à 
200°C en présence d’hydrogène. 
                                                     
 
†† Le mécanisme de défautage des boucles de Frank reste mal compris ; toutefois, il semble que celui-ci 
passe par l’émission d’une ou plusieurs dislocations partielles. Deux facteurs semblent être influents pour 
une même taille de boucle : la température, et l’application d’une contrainte de cisaillement. Enfin, la 
contrainte critique à appliquer pour obtenir le défautage est plus importante pour des boucles de petite taille 
[Kadoyoshi07]. 
‡‡ Ce qui, dans le cas présent, se manifeste probablement par une diminution des frictions du réseau. 
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3. DISCUSSION 
Le croisement des expériences de PAS, MET et SIMS sur les échantillons implantés Ni+ 
hydrogénés et ayant subi des traitements de recuit ou de vieillissement a mis en évidence le 
piégeage de l’hydrogène sur des amas de défauts de nature lacunaire et interstitielle, jusqu’à la 
température du milieu primaire. Ces expériences ont aussi montré que la présence d’hydrogène 
modifiait la morphologie et la distribution de ces défauts. En particulier, la présence de cet élément 
favorise la coalescence de défauts lacunaires en amas de dimensions plus importantes.  
Par contre, le piégeage de l’hydrogène dans des monolacunes n’a pas pu être mis en évidence 
par ces expériences : celles des échantillons hypertrempés étant probablement trop peu 
nombreuses pour que le piégeage de l’hydrogène dans celles-ci, s’il existe, puisse être mis en 
évidence par SIMS ; et celles présentes dans les échantillons implantées, très nombreuses, ayant 
probablement coalescé pour former les nombreuses cavités nanométriques observées au MET.  
En effet, dans ce dernier cas, la non-reproductibilité des profils de concentration en deutérium et 
en nickel mesurés par SIMS dans les échantillons implantés 10 µA/cm² (§ 2.1.2.3.) semble 
suggérer qu’une fois la coalescence des cavités en cavités plus grandes achevée, l’hydrogène 
n’est plus présent dans celles-ci, la disparition de la déplétion du signal de la matrice et du profil de 
deutérium dans les 80 premiers nanomètres suggérant que les cavités ne sont plus pressurisées. 
Enfin, l’évolution des profils de deutérium piégé pour différentes conditions de recuit à 
2.2.3. Bilan : influence de l’hydrogène sur l’évolution des défauts 
Les expériences présentées dans cette section ont permis de mettre en évidence un effet de 
l’hydrogène sur l’évolution des défauts d’implantation, et sur les processus de relaxation des 
contraintes introduites lors de l’implantation. Ces effets sont responsables d’un changement du 
« paysage » de défauts formés lors d’un recuit de 40 minutes à 200°C, illustré sur la Figure V-20. 
 
Figure V-20 : Schéma récapitulatif des microstructures observées pour les deux conditions 
d’implantation et de leur évolution en présence d’hydrogène et/ou lors d’un recuit à 200°C ; piégeage 
d’hydrogène associé. 
À la température ambiante comme à haute température, il a été montré que l’hydrogène favorisait 
l’émission de dislocations (effet d’adoucissement), et la coalescence des défauts lacunaires, sur 
toute la gamme des défauts (depuis les lacunes ou leurs amas trop petits pour être imagés au 
MET, et leur incorporation aux boucles de dislocations fautées). Ces deux processus semblent 
avoir des vitesses différentes, qui dépendent de la concentration en défauts.  
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températures croissantes mais à longueur de diffusion constante, ont mis en évidence des effets 
cinétiques importants pour le dépiégeage de l’hydrogène depuis les différents défauts de la zone 
implantée et du reste de la zone affectée par l’implantation.  
Finalement, ces constats soulèvent la question fondamentale suivante : qu’est ce que le piégeage 
de l’hydrogène  sur les défauts ? Les modèles de piégeage couramment rencontrés dans la 
littérature ont été brièvement revus en Annexe 3.  
La vision purement énergétique, couramment rencontrée dans la littérature, et représentant les 
sites de piégeage comme des puits d’énergie potentielle plus profonds, ne semble pas 
satisfaisante ici, puisque celle-ci reste « statique » au cours du temps. Un corolaire associé, est 
une hypothèse d’équilibre dynamique local (voir le modèle d’Oriani, très utilisé dans la littérature 
[Oriani70]): ainsi, la vitesse de piégeage et de dépiégeage serait infinie, et ces processus ne 
devraient dépendre que des concentrations dans le réseau et dans les pièges. Les résultats 
présentés dans ce chapitre tendent à montrer que ces réactions ne sont pas réversibles, et que 
cette hypothèse est fausse dans les conditions explorées ici. 
Pour mettre davantage en évidence ces effets cinétiques, et pour apporter des éléments de 
compréhension quant aux interactions de l’hydrogène avec les lacunes, et séparer les effets de 
réorganisation des monolacunes en présence d’hydrogène des effets de piégeage dynamique 
observés lors des recuits après hydrogénation, des expériences complémentaires ont été 
entreprises. Une technique très utilisée pour évaluer les énergies d’activation pour le dépiégeage 
est la technique de thermodésorption, dont le principe et les détails techniques sont présentés en 
Annexe 2. 
3.1. Interactions hydrogène/dislocations et hydrogène/lacunes 
Les échantillons choisis pour ces essais sont des échantillons à l’état A690L et NiH. En effet, les 
analyses PAS effectuées sur les échantillons d’alliage 690 brut de laminage (Chapitre 4, Section 1) 
ont montré qu’il y existait une quantité importante de lacunes, qui disparaissent lors d’un recuit à 
300°C. De même, les analyses effectuées sur les échantillons de nickel hypertrempé ont montré 
une quantité importante de lacunes retenues dans ces échantillons. Ces échantillons ont été 
chargés par voie cathodique en deutérium 3 minutes à la température ambiante, avec un courant 
de 100mA/cm², puis ont subi des essais de thermodésorption (TDS).  
Le résultat des analyses TDS effectuées sur des échantillons d’alliage 690 à l’état brut de 
laminage (A690L) ou laminé recuit (A690LR) sont présentés sur la Figure V-21. 
Sur la Figure V-21(a) sont présentées les courbes de deux échantillons d’A690L§§ chargés en 
deutérium, l’un étant analysé juste après chargement, et l’autre, après un vieillissement de 3 
heures dans le bâti d’analyse. Juste après chargement, on observe deux pics très proches, dont le 
premier se manifeste surtout par un épaulement au pic principal. Après maintien de 3 heures sous 
vide, ce premier pic a quasiment disparu : le signal de deutérium restant est donc celui resté piégé 
sur les dislocations. La différence entre ces deux pics correspond à l’hydrogène diffusible, non 
piégé, qui a désorbé pendant les trois heures à température ambiante. On peut donc assigner la 
position de ce premier pic, à basse température, à l’hydrogène non piégé du réseau, qui sera 
appelé par la suite hydrogène diffusible sur les figures. 
La Figure V-21(b) présente les courbes obtenues sur un échantillon brut de laminage ou laminé et 
recuit afin d’éliminer les lacunes d’écrouissage et testés juste après chargement avec une rampe 
de 10°C/minute. On observe que les pics assignés à l’hydrogène diffusible et aux dislocations sont 
très proches ; l’épaulement pour le second pic est légèrement moins marqué, ce qui peut être le 
signe de la disparition de quelques dislocations lors du recuit. En revanche, on distingue sur la 
courbe de l’échantillon brut de laminage, un troisième pic à plus haute température, qu’il parait 
raisonnable d’assigner aux lacunes d’écrouissage. 
La Figure V-21(c) présente les courbes obtenues sur les mêmes types d’échantillons, testés juste 
                                                     
 
§§ Pour ce graphe uniquement, ces échantillons sont non électropolis : leur état de surface est celui d’une 
finition à la pâte diamantée de granulométrie 1µm. 
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après chargement avec une rampe de 5°C/minute. On observe un pic d’hydrogène diffusible et 
d’hydrogène associé au piégeage sur les dislocations dans les deux cas. Toutefois, dans 
l’échantillon d’A690LR, on observe que l’épaulement associé aux dislocations est bien plus bas 
que pour une rampe plus rapide. Par ailleurs, le pic associé aux lacunes a disparu de la courbe de 
l’échantillon brut de laminage (A690L).  
Enfin, la Figure V-21(d) présente les courbes obtenues sur les mêmes types d’échantillons que 
précédemment, testés juste après chargement avec une rampe de 2°C/minute. On observe, pour 
l’échantillon laminé recuit, que l’épaulement du pic associé aux dislocations a encore baissé en 
intensité par rapport au pic d’hydrogène diffusible, relativement aux essais effectués à rampes plus 
rapides. En revanche, on observe la réapparition du pic associé aux lacunes pour l’échantillon brut 
























































































































Figure V-21: Courbes TDS 2D de deux échantillons d’A690L dont un resté 3 heures sous vide, et 
détermination du pic d’hydrogène diffusible, rampe de 10°C/min (a) ; comparaison des états A690L et 
A690LR, rampe de 10°C/min (b) rampe de 5°C/min (c), rampe de 2°C/min (d). Les encarts montrent les 
courbes tracées sur une échelle d’ordonnées linéaire.  
Quelques remarques générales sont à émettre avant de tenter d’analyser plus loin la signification 
de ces résultats. Tout d’abord, on note que ces courbes suggèreraient que la quantité de 
deutérium désorbée diminue avec la rampe de montée en température. Cette impression est créée 
par le fait que les courbes sont tracées en fonction de la température ; or, c’est l’intégrale du 
courant de mesure du spectromètre en temps qui doit être conservée. C’est ce qui est observé sur 
les échantillons de référence sans défauts (non présenté ici). De plus, il est important de noter que 
les courbes TDS sont très reproductibles, pour un même état et une même rampe. La variation 
apparente de quantité de deutérium pour un même type d’échantillons, pour les différents essais 
présentés ici, visible par l’écart croissant entre les courbes de l’état A690L et de l’état A690LR 
avec la diminution de la rampe de montée en température, ne peut donc pas être uniquement 
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expliquée par, par exemple, une différence de « solubilité » entre l’état laminé et l’état laminé recuit 
due à la suppression des lacunes d’écrouissage***.  
Ces trois courbes sont le résultat de plusieurs phénomènes aux cinétiques différentes : la 
désorption de l’hydrogène du réseau, le dépiégeage de l’hydrogène piégé sur les dislocations ou 
dans les lacunes, la suppression des lacunes d’écrouissage,  et enfin, le réarrangement des 
dislocations. Il a été vu que la présence d’hydrogène favorisait le réarrangement des défauts ; or, 
pour deux rampes de montée en température différentes, l’hydrogène présent dans le réseau sera 
différent à une température donnée.  
 
Pour comprendre qualitativement les phénomènes dont résultent ces courbes, une « expérience 
mentale » est nécessaire :  
Soit un système simple constitué uniquement de zones du réseau sans défauts et des dislocations 
non susceptibles de se réorganiser, le réseau sans défaut et les dislocations pouvant contenir au 
total des quantités d’hydrogène similaires ; et pour lequel la cinétique de dépiégeage de 
l’hydrogène des dislocations est extrêmement lente. 
Lorsque la rampe de montée en température est très lente, on fait désorber l’hydrogène diffusible, 
du réseau. À un instant donné le réseau est vidé de l’hydrogène diffusible et encore tout 
l’hydrogène initialement  piégé sur les dislocations est présent dans le matériau. L’hydrogène va 
ensuite se dépiéger progressivement des  dislocations et produire un second pic. Dans ce cas, on 
obtient également deux pics d’intensités similaires, mais bien distincts en température.  
Si maintenant la cinétique de dépiégeage est plus rapide, l’hydrogène de dislocations commencera 
à se dépiéger avant que tout l’hydrogène du réseau soit désorbé: l’hydrogène dépiégé viendra 
« alimenter » le pic de désorption correspondant au diffusible, et le pic associé à l’hydrogène des 
dislocations diminuera en conséquence. Dans ce cas, une diminution de la rampe de montée en 
température a pour conséquence une augmentation du pic d’hydrogène diffusible aux dépens du 
pic d’hydrogène associé aux dislocations†††. 
Dans le cas limite pour lequel il existe un équilibre local entre l’hydrogène du réseau et l’hydrogène 
piégé sur les dislocations, l’effet d’une rampe plus lente est un étalement du pic « diffusible », et un 
décalage de son maximum vers les plus basses températures. 
Il existe bien évidemment une infinité de combinaisons entre ces cas, qui dépendent des 
constantes cinétiques des différents processus. Dans le cas des échantillons analysés ici, les 
défauts sont en plus susceptibles de se réorganiser. Toutefois, les courbes de l’échantillon 
d’A690LR semblent correspondre au cas schématique décrit ci-dessus, pour lequel les 
dislocations « alimentent »  le pic d’hydrogène diffusible en se défaisant progressivement de leur 
hydrogène piégé à mesure que l’hydrogène réticulaire désorbe. Dans le nickel pur, Lee [Lee86] 
n’observe pas de différence de maximum (en position et en intensité) entre les pics de 
thermodésorption obtenus sur du nickel recristallisé ou laminé à froid : seule une augmentation 
apparente de la solubilité en hydrogène, liée à la présence des dislocations, est observée. L’auteur 
arrive également à la conclusion que l’hydrogène des dislocations se dépiège facilement pour 
                                                     
 
*** L’apparente disparition de deutérium pour l’état A690LR (les aires sous les courbes des échantillons 
d’A690L sont constantes), reste mal comprise au moment de la rédaction de ce manuscrit. On peut proposer 
que la présence d’hydrogène favorise la réorganisation à  basse température des dislocations, qui entrainent 
l’hydrogène plus en profondeur lors de leur réorganisation. Cet hydrogène subirait alors un retard à la sortie, 
à des températures où sa contribution au signal serait masquée dans le bruit de fond du bâti, qui augmente 
avec la température. 
††† En fait, ces phénomènes dépendent des contributions respectives de l’évolution du coefficient de 
diffusion et de la constante cinétique de dépiégeage en température, et donc, dans le temps… Dans un cas 
général, il est donc difficile de prédire des évolutions précises des positions et des intensités des pics, d’où 
l’intérêt d’une modélisation complète du système, comme proposée en Annexe  2. 
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aboutir dans le réseau‡‡‡. 
De plus, la disparition du pic associé aux lacunes dans les échantillons à l’état A690L pour une 
rampe de montée en  température moyenne est également le signe d’effets cinétiques du 
dépiégeage de l’hydrogène, et de la compétition entre plusieurs phénomènes dont la nature et les 
constantes de vitesse sont indéterminables en l’état. 
Ce que l’on peut en revanche retenir de ces courbes est qu’il existe effectivement un piégeage de 
l’hydrogène sur les dislocation et sur les lacunes. Cependant, ces courbes montrent qu’il existe 
des effets cinétiques importants, et que la détermination d’une énergie de piégeage sur la base de 
la position en température du maximum des pics n’a pas de sens dans ces conditions. En effet, 
l’énergie apparente qu’on pourrait déterminer serait, en négligeant la diffusion et la réorganisation 
des défauts, a minima la « convolution » d’une énergie de piégeage et d’une constante cinétique, 
dépendante des concentrations en hydrogène dans le réseau et dans les pièges, et donc, 
dépendante de la rampe. Ce constat est d’autant plus vrai que ces défauts sont susceptibles de se 
réarranger en présence d’hydrogène, ou simplement, du fait de l’augmentation de la température. 
3.2. Interactions hydrogène/lacunes vs. hydrogène/amas de lacunes 
Un système plus simple, le nickel pur hypertrempé, a été étudié afin de tenter de mettre en 
évidence les interactions de l’hydrogène avec les monolacunes. 
À cette fin des échantillons de NiH ont été chargés en deutérium, et étudiés en TDS lors d’un essai 
à rampe de température de 5°C/minute. Une partie des échantillons a été stockée 12 heures à la 
température de l’azote liquide (77K) juste après chargement. Enfin, une partie des échantillons a 
subi un vieillissement de 10 jours à température ambiante avant la mesure TDS. Les résultats des 
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Figure V-22 : Courbes TDS obtenues lors d’un essai à rampe de montée en température de 
5°C/minute sur du nickel pur hypertrempé juste après chargement ou après un vieillissement de 10 
jours à température ambiante (a) ; comparaison avec les états avec ou sans stockage de 12 heures à 
la température de l’azote liquide après chargement (b). 
Sur la Figure V-22(a), on observe, après chargement, deux pics de désorption. Après un maintien 
de 10 jours à température ambiante, on ne détecte plus qu’un seul pic, dont le maximum coïncide 
avec le second pic mis en évidence juste après chargement. On peut légitimement penser que le 
                                                     
 
‡‡‡ Cet auteur compare aussi des monocristaux à des polycristaux. La différence principale est une légère 
augmentation du flux aux basses températures pour les polycristaux : les joints de grains constituent des 
courts-circuits pour la diffusion et la désorption de l’hydrogène. Ces résultats, et ceux de cette étude, tendent 
à montrer que dans le cas du nickel et de ces alliages, les dislocations et les joints de grains constituent 
avant tout un site de ségrégation, plutôt que de piégeage (bien que les différences entre ces notions 
demeurent floues dans la littérature). 
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premier pic présent juste après chargement correspond à l’hydrogène diffusible, et que le second 
correspond à l’hydrogène piégé sur les lacunes.  
Toutefois, lorsqu’après chargement, l’échantillon a été stocké 12 heures à la température de 
l’azote liquide avant la mesure TDS, on obtient une courbe différente, tracée en noir sur la Figure 
V-22(b). On observe à basse température aucune désorption de l’hydrogène diffusible, et ce, 
jusqu’à une température de l’ordre de 90°C. On observe ensuite un pic (pic1), légèrement 
décentré par rapport au premier pic obtenu sans stockage dans l’azote liquide, puis un second pic 
(pic 2) dont le maximum est le même que celui identifié précédemment comme celui de 
l’hydrogène piégé sur les monolacunes. À noter que les aires sous les courbes des deux 
échantillons testés après chargement (et stockés ou non dans l’azote liquide) sont égales. Enfin, 
l’essai réalisé après un maintien de 10 jours à la température ambiante suivant les 12 heures dans 
l’azote liquide, ne met en évidence qu’un pic positionné au niveau du pic 2, d’intensité 
extrêmement ténue (Figure V-22 (b), où seuls 20% des points ont été tracés, afin de distinguer le 
bas des courbes des deux autres essais tracées sur la même figure). 
Pour les échantillons sans maintien de 10 jours à la température ambiante, les aires sous les 
courbes sont égales : il est donc exclu que l’hydrogène diffusible ait désorbé à la température de 
l’azote liquide (si le coefficient de diffusion très réduit à cette température ne suffisait pas à en être 
assuré). Ces constats montrent d’une part, que le pic attribué à l’hydrogène diffusible sur la Figure 
V-22(a) est en fait la somme du pic 1 de la Figure V-22(b)  et de l’hydrogène diffusible, ce dernier 
désorbant en totalité avant 90°C. D’autre part, ces résultats indiquent que l’hydrogène s’est piégé 
dans les défauts lacunaires lors du maintien à la température de l’azote liquide (ou de la remontée 
en température suivant l’arrêt du stockage).  
Carr a étudié par des travaux de simulation numérique la formation de complexes hydrogène-
lacunes à l’équilibre thermodynamique dans le nickel. Celui-ci montre que lorsque la température 
diminue, le système a tendance à « condenser » l’hydrogène dans les lacunes pour former des 
complexes : à basse température, la forme de complexe hydrogène-lacune la plus stable est un 
amas possédant 6 atomes d’hydrogène par lacune ; à plus haute température, c’est un amas d’un 
atome par lacune (et l’absence de complexes H-lacunes) qui est la forme la plus stable [Carr04].  
On peut donc supposer que l’hydrogène diffusible a « rempli » les lacunes les plus proches pour 
maximiser le nombre d’atomes par amas. Cette réaction est d’autant plus favorable qu’ici, 
l’hydrogène introduit à 25°C est, à la température de l’azote liquide, en très forte surconcentration 
par rapport à la limite de solubilité.   
Lors de l’essai sur cet échantillon stocké 12 heures dans l’azote liquide, l’hydrogène commence à 
désorber de manière détectable à 91°C, comme indiqué par une flèche violette sur la Figure V-22 
(b). Cette température est en très bon accord avec les travaux de Rajainmäki, qui a étudié par 
annihilation de positons l’évolution des défauts créés par irradiation aux protons à 20 K. Celui-ci 
montre, après des recuits isochrones à différentes températures que l’hydrogène se dissocie des 
monolacunes à 87°C [Rajainmäki88].  
Le pic 1 est donc attribuable aux complexes hydrogène-monolacune.  
L’absence de ce pic lors de l’essai effectué sur un échantillon maintenu 10 jours à la température 
ambiante après chargement (sans stockage dans l’azote) suggère qu’il n’y a plus de complexes 
hydrogène-monolacunes après ce temps vieillissement.  
Ces résultats montrent donc qu’il existe une interaction forte de l’hydrogène avec les 
monolacunes, mais que celle-ci est transitoire et s’estompe très rapidement : la cinétique de 
dépiégeage est importante. 
Brusetti a étudié l’évolution des lacunes retenues par trempe dans  un alliage fer-nickel à 70% de 
nickel, et l’effet de l’hydrogène sur l’évolution des populations. À cette fin, cet auteur procède à un 
recuit d’échantillons très fins d’alliage sous gaz neutre, ou sous hydrogène, suivi d’une trempe 
rapide. La « guérison » des lacunes est suivie après des recuits isothermes ou isochrones, par 
mesure de l’anisotropie magnétique dans une balance à torsion magnétique. Le paramètre 
mesuré, signature du désordre magnétique, est proportionnel à la concentration en lacunes (le 
nickel est ferromagnétique). 
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Brusetti observe deux stades de guérison ; un premier stade, aux basses températures (maximum 
du pic de guérison à 125°C sans hydrogène, et retardé à 160°C lors d’un chargement cathodique 
d’hydrogène), attribué aux monolacunes, et un second stade de guérison débute à environ 200°C. 
Brusetti montre qu’un très court recuit à 200°C suivi d’une trempe, permet de retrouver le premier 
stade de guérison (tandis qu’un recuit long guérit tous les défauts et ne permet pas de retrouver le 
premier stade). Cet auteur associe donc le second stade à la dissociation de petits amas de 
lacunes, trop petits pour être observés au MET [Brusetti72]. 
Or, on note sur la Figure V-22 (a) que le pic 2 débute vers 200°C. Sur la base de ces observations, 
on peut suggérer que le pic 2 de la Figure V-22 (b) soit associé à l’interaction de l’hydrogène avec 
de petits amas de lacunes.  
On observe que lorsque l’échantillon a été stocké dans l’azote liquide après chargement, la 
hauteur du pic 2 est plus petite. Or, lors du stockage dans l’azote, on a montré que l’hydrogène 
diffusible a été transféré vers les monolacunes : il n’y a donc plus d’hydrogène dans le réseau. La  
diminution de la hauteur du pic 2 suggère donc, comme dans le cas des dislocations des essais 
présentés au paragraphe précédent, que l’hydrogène a commencé à désorber des amas pour 
« alimenter » le réseau en hydrogène diffusible.  
La force motrice pour le dépiégeage de l’hydrogène depuis ces petits amas de lacunes est donc 
plus importante lorsque l’échantillon a subi un stockage de 12 heures à la température de l’azote 
liquide. Ceci explique sans doute, qu’après un maintien de 10 jours à la température ambiante, 
ceux-ci aient perdu la quasi-totalité de leur hydrogène.  
Sans ce passage à la température de l’azote liquide, on voit, sur la Figure V-22(a), qu’en 10 jours 
à l’ambiante le pic 2 a diminué de 90% de sa hauteur environ ; alors qu’après chargement et 
stockage dans l’azote liquide, le pic a déjà perdu un tiers de sa hauteur. Or, après 10 jours à 
l’ambiante, le niveau du pic 2 pour l’échantillon stocké dans l’azote correspond justement à une 
perte d’intensité de 90% du pic 2, ce qui semble corroborer cette interprétation (c’est à dire qu’en 
une période de 10 jours, le piège responsable du pic 2 perd 90% de l’hydrogène qui y était piégé, 
du fait de la désorption continue de l’hydrogène réticulaire). 
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4. CONCLUSIONS 
Ce chapitre avait pour objectif de caractériser les interactions entre l’hydrogène et les défauts, avec 
un intérêt particulier pour les lacunes et les dislocations. Le couplage d’observations MET et PAS 
permettant de caractériser les défauts avant et après interaction avec l’hydrogène, et le suivi de la 
concentration en deutérium, traceur isotopique de l’hydrogène, par SIMS et TDS ont permis 
d’apporter des éléments de compréhension quant à ces interactions. 
L’ensemble des résultats montre qu’il existe des interactions fortes entre l’hydrogène et les défauts 
que sont les lacunes, leurs amas, et les dislocations fautées ou étendues. Ces interactions se 
manifestent par un effet important de l’hydrogène sur l’évolution de ces défauts, semblable à l’effet 
d’une température plus élevée. L’ensemble des défauts tend à former des amas de plus grande taille, 
afin de minimiser l’énergie du système, notamment, en relaxant les contraintes.  
Toutefois, cette interaction est soumise à des effets cinétiques importants : une interaction forte de 
l’hydrogène avec les dislocations ou les lacunes peut avoir lieu à toute température, mais celle-ci est 
dépendante de l’activité de l’hydrogène dans le réseau. 
Enfin, les essais de thermodésorption (TDS) ont montré que, dans un matériau contenant des défauts 
susceptibles d’évoluer lors d’un recuit et/ou en présence d’hydrogène, il est difficile  de séparer les 
effets de l’évolution des défauts et du dépiégeage de l’hydrogène de ces défauts. Pour le cas d’un 
système dans lequel les défauts n’évoluent pas, un modèle permettant d’extraire les informations 
pertinentes a été proposé (Annexe 2). Dans le cas où les défauts évoluent, il faut coupler à ce modèle 
des équations permettant de décrire la cinétique de réorganisation de ces défauts en fonction de la 
température et de la concentration en hydrogène. 
Dans le cadre de la CSC, il a été montré que, lors de la propagation de fissures, la repassivation 
créée un transitoire d’entrée d’hydrogène, avec une activité importante. Les résultats de ce chapitre 
montrent que cet hydrogène de corrosion peut influer de manière notable sur la structure des défauts  
présents en fond de fissure. Des effets d’adoucissement, avec l’émission facilitée de dislocations 
permettant de relaxer les contraintes sont donc possibles. De même, l’agglomération de lacunes en 
microcavités est envisageable, dans l’hypothèse où une surconcentration de lacunes est présente 
(c’est ce qui est attendu, qu’il s’agisse de lacunes produites lors de la formation de la zone plastique 
en fond de fissure, ou de lacunes Kirkendall liées à des effets de ségrégation du nickel le long des 
joints de grains, ou encore de  l’injection de lacunes dues au relâchement). Le départ de l’hydrogène 
des cavités lorsque l’activité de l’hydrogène diminue (ralentissement de la cinétique d’oxydation), très 
rapide, peut expliquer la présence de microvides étendus non sphériques en fond de fissure, une 
pression de gaz étant nécessaire pour conserver la forme sphérique de la cavité.  
Ces résultats confirment la possibilité d’un effet important de l’hydrogène dans les phénomènes de 
CSC. Son interaction avec les défauts pouvant constituer le fer de lance de cet effet, mais de manière 








































CHAPITRE 6 : DISCUSSION GÉNÉRALE 
 
« Le Big-Bang, c’est trop mystique pour être vrai… 
Et vous avez beau tourner autour de la lampe…». 
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Les chapitres précédents ont apporté des éléments de compréhension quant au mécanisme 
d’absorption de l’hydrogène lors de l’exposition des alliages à base nickel au milieu primaire des 
réacteurs à eau pressurisée. Il a été montré que l’hydrogène absorbé par l’alliage provient de la 
dissociation de la molécule d’eau lors de l’édification du film passif. Cet hydrogène, une fois 
absorbé dans l’alliage, a des interactions importantes avec les défauts, menant à leur 
coalescence, ou plus généralement, à leur réorganisation. Ces interactions sont transitoires, et leur 
intensité dépend de l’activité locale de l’hydrogène.  
L’objet de ce chapitre est de replacer ces résultats en perspective des conclusions tirées d’après la 
bibliographie sur l’influence des paramètres « matériau » (Chapitre 1, Annexe 3), afin de proposer 
un mécanisme de CSC présentant une vision globale de l’effet de l’hydrogène et des paramètres 
« matériau » et décrivant leurs effets synergiques. 
1. INFLUENCE DE L’HYDROGÈNE DE CORROSION SUR LA PROPAGATION DES FISSURES DE CSC 
Soit une fissure déjà amorcée le long d’un joint de grains. Il a été montré que lorsque la fissure se 
propage, le métal mis à nu produit une importante quantité d’hydrogène lors de sa repassivation, 
hydrogène absorbé dans l’alliage, localement, à l’abord de la pointe de fissure. Or, la présence de 
la fissure induit la formation d’une zone plastique en arrière du fond de fissure qui permet le 
piégeage de l’hydrogène à l’abord de la fissure (qu’il s’agisse d’un piégeage sur les dislocations, 
ou simplement dans la zone en tension). La croissance de l’oxyde en fond de fissure s’effectue 
donc par consommation d’un métal présentant une quantité d’hydrogène dissoute importante (au 
moins de l’ordre de la centaine de ppm atomique, d’après les mesures quantitatives effectuées au 
Chapitre 3). De l’hydrogène neutre est donc incorporé dans l’oxyde en fond de fissure. Or, il a été 
montré que dans ce cas, la présence d’hydrogène en concentration importante induit la formation 
de lacunes métalliques dans l’oxyde pour permettre aux électrons excédentaires portés par 
l’hydrogène d’être compensés (Chapitre 3). 
Dans les conditions nominales du milieu primaire, les seuls oxydes stables thermodynamiquement 
formés sur les alliages à base nickel sont à croissance anionique : ces lacunes ne peuvent donc 
qu’être injectées dans le substrat métallique (contrairement au cas d’un milieu primaire oxygéné, 
pour lequel on peut former davantage de NiO par croissance externe, avec une partie de ces 
lacunes de métal, comme dans les expériences de Hou [Hou10]). Ces lacunes, produites en 
quantité importante* (voir, toujours dans les expériences de Hou, les porosités macroscopiques 
créées en présence d’hydrogène neutre) forment, après coalescence, les « tunnels » poreux 
observés le long de la zone oxydée en fond de fissure (Cf. Chapitre Bibliographie, § 2.5.2.). Une 
telle agglomération est d’ailleurs favorisée par la présence d’hydrogène, comme l’ont montré les 
analyses MET d’échantillons implantés et hydrogénés. 
Une étude bibliographique de l’évolution sous irradiation des alliages Ni-Cr-Fe austénitiques 
présentée en Annexe 3, met en évidence une tendance à la ségrégation du nickel, qui se 
manifeste notamment par un enrichissement le long des joints de grains, liée à des phénomènes 
de couplage de flux entre les lacunes en surconcentration et le nickel de type Kirkendall inverse. 
Or, cette ségrégation est limitée par la diffusion dans l’alliage. L’injection d’une grande quantité de 
lacunes à l’abord du joint de grains explique ainsi que l’on puisse observer une ségrégation 
marquée (visible sur les analyses de fond de fissures de CSC de Thomas [Thomas05] sur l’alliage 
600, Cf. Chapitre 1) à une température aussi basse que celle du milieu primaire, en l’absence de 
défauts générés par irradiation.  
Cet enrichissement en nickel (déplétion en chrome) peut avoir deux effets :  
- d’une part, une déplétion en chrome trop importante peut amener le matériau dans une 
gamme de composition le rendant sensible à la corrosion généralisée. L’oxydation 
préférentielle des joints de grains sensibilisés amènerait naturellement à une fragilisation 
                                                     
 
* Ces lacunes viennent s’ajouter aux lacunes liées aux phénomènes de relâchement, et ces dernières sont 
injectées de manière uniforme et répartie sur toute la surface. Toutefois, celles-ci ne semblent pas 
prépondérantes dans le sens où elles ne suffisent pas à permettre la germination homogène de pores. 
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de ceux-ci, et à une amorce et une propagation intergranulaire évidentes. Toutefois, il s’agit 
ici plus d’une attaque intergranulaire que de CSC à proprement parler, puisque les 
contraintes ne sont plus nécessaires à l’avancée de la fissure ;  
- d'autre part, la teneur en chrome a des incidences sur l’énergie de cohésion (voir quelques 
exemples donnés par Symons [Symons97] pour les interfaces précipités/matrice) dans les 
alliages base nickel ; on peut dans le cadre de cette étude penser particulièrement au joint 
de grains. L’étude théorique de Yu [Yu09] sur l’effet d’addition d’impuretés dans le nickel 
sur les énergies de migration des lacunes (et la montée des dislocations) montre 
notamment que l’ajout de chrome a pour effet d’augmenter l’énergie de formation des 
monolacunes†. Yang [Yang07] a proposé une approximation de relation entre les énergies 
de formation des lacunes ( fVE ), et de cohésion (
cohE ) : » 3f cohVE E . On peut, en supposant 
que l’énergie de cohésion est proportionnelle à la concentration en chrome pour des 
alliages non dilués, considérer que l’énergie de cohésion du joint de grains diminue dans le 
temps, lors de la ségrégation du chrome loin des joints de grains, avec une cinétique 
limitée par la diffusion dans l’alliage, et avec les effets aggravants de la présence 
d’hydrogène et de silicium discutés Annexe 3. 
Ces constats permettent d’envisager la proposition d’un critère mécanique lié aux propriétés 
mécaniques du matériau pour la propagation des fissures de CSC.  
1.1. Proposition d’un critère mécanique pour la propagation des fissures de CSC 
La résistance du joint de grains à l’ouverture est liée à l’équilibre entre trois composantes (en 
l’absence d’hydrogène) :  
- d’une part, la composante normale au joint de grain de la contrainte macroscopique 
imposée au matériau, qui tend également à « décoller » les deux grains ; 
- d’autre part, dans une moindre mesure, la formation d’un grain d’oxyde en fond de fissure 
induit, du fait des ratios de Pilling et Bedworth, une contrainte qui tend à décoller les deux 
grains adjacents. Pour les alliages à base nickel de cette étude, la croissance anionique de 
l’oxyde laisse donc supposer que l’augmentation de cette contrainte est limitée par la 
diffusion de l’oxygène jusqu’à  la pointe de fissure, c’est à dire, à minima au travers du 
grain de Cr2O3  ; 
- enfin, l’énergie de cohésion du joint de grains, qui dépend de la désorientation des grains, 
et que l’on suppose varier comme celle du matériau en volume avec la teneur en chrome 
(et dont la vitesse de variation est donc limitée par la diffusion du chrome dans l’alliage), et 
dépend de la fraction volumique de pores coalescés le long du joint. 
L’injection massive de lacunes et la croissance d’un nodule d’oxyde en fond de fissure amènent 
donc, au bout d’un temps qui dépend de la diffusion du chrome dans l’alliage et de celle de 
l’oxygène dans l’oxyde‡, le système à être proche de l’équilibre décrit ci-dessus.  
Pour un équilibre entre le travail des contraintes tendant à ouvrir la fissure et l’énergie de cohésion 
du joint de grains, il a été suggéré qu’il existe une concentration critique en hydrogène pour 
laquelle la rupture va intervenir (expériences de Brechtle [Brechtle09], Annexe 3 Section 2). Il 
paraît vraisemblable que la quantité importante d’hydrogène générée lors du transitoire de 
repassivation soit suffisante pour abaisser encore l’énergie de cohésion du joint de grains, et 
permettre la propagation de la fissure, sur l’étendue de la zone déchromée. En effet, après la zone 
                                                     
 
† Dimitrov observe également une diminution de l’enthalpie de formation des lacunes avec les teneurs 
croissantes en nickel, pour une teneur en chrome constante de 16%, dans les alliages Ni-Cr-Fe [Dimitrov88]. 
‡ Il est peu probable que l’augmentation de la contrainte liée  à la croissance du nodule soit déterminante : 
en effet, dans ce cas, on pourrait observer la propagation de fissures en l’absence de contraintes, ce qui n’a 
jamais été rapporté dans la littérature. Par la suite, on considèrera donc que la diffusion du chrome dans 
l’alliage est limitante, pour un joint de grains, une contrainte donnée, et une quantité d’hydrogène absorbé 
donné. 
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déchromée, la concentration en chrome est la concentration nominale de l’alliage, ce qui a pour 
conséquence une énergie de cohésion plus grande, qui ne permet plus la propagation de la 
fissure. Dans le cadre de ce modèle de propagation, l’avancée de la fissure est donc discontinue. 
On commence alors à reformer un oxyde riche en chrome en fond de fissure, et le cycle décrit 
précédemment, croissance de l’oxyde et incorporation d’hydrogène, injection de lacunes et 
piégeage de l’hydrogène dans la zone plastique, et enfin, formation de pores et déchromisation 
jusqu’à atteindre une énergie de cohésion critique, peut recommencer (Figure VI-1). 
 
Figure VI-1: Illustration d’un cycle du modèle de propagation proposé dans une zone en fond de 
fissure soumise à une contrainte constante : après ouverture de la fissure et mise à nu du métal en 
contact avec le milieu primaire (a) ; édification du film passif dans le métal hydrogéné (b) ; injection 
de lacunes dans le substrat (c) ; déchromisation de la zone adjacente et formation de pores (d) ; 
propagation de la fissure dans la zone déchromée (e). Les étendues relatives de la zone hydrogénée 
et de la zone enrichie en nickel sont arbitrairement prises identiques§. 
Enfin, on notera que ce mécanisme peut s’appliquer à une propagation faisant intervenir une 
décohésion de l’interface alliage/oxyde, accompagnée par une rupture locale dans l’oxyde. 
1.2. Effets cinétiques et propagation des fissures 
L’introduction d’hydrogène dans le substrat métallique est liée à la cinétique d’oxydation, qui 
diminue avec l’avancement ; il a également été montré que le piégeage de l’hydrogène sur les 
défauts dépend de l’activité de celui-ci, et est donc transitoire. Ainsi, l’hydrogène n’est présent en 
concentration importante que pour un laps de temps donné suivant la mise à nu du métal, celui-ci 
se dépiégeant dès que l’activité en hydrogène diminue, lorsque diminue la cinétique d’oxydation. 
Pour mettre en évidence les effets des différentes vitesses des processus nécessaires à la 
propagation, le cas limite suivant est proposé : 
En admettant que le maximum de concentration en hydrogène de corrosion dans la zone plastique 
en fond de fissure soit suffisant pour permettre la décohésion d’un joint de grains ayant subi une 
déchromisation totale, il apparaît que la rupture n’interviendra que si la cinétique de ségrégation 
permet la déplétion en chrome dans le temps où l’hydrogène reste présent dans la zone plastique 
                                                     
 
§ Toutefois, comme la zone plastique présente une concentration en dislocations plus importante que dans 
le reste des grains (pour un matériau non écroui), il est probable que la ségrégation en nickel y soit 
également plus importante. De même, cette zone constitue une zone de piégeage de l’hydrogène : il est 
donc possible que ces deux zones se chevauchent.  
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(Figure VI-2(a)). En revanche, si la vitesse de déchromisation est très lente, la majeure partie de 
l’hydrogène de corrosion aura quitté la zone plastique du fond de fissure avant que le joint de 
grains ne soit déchromé, et la fissure ne peut pas se propager (Figure VI-2(b)). 
 
Figure VI-2: Évolution temporelle de l’énergie du joint (pointillés) lors d’un transitoire de 
repassivation, résultant des contributions de l’énergie de cohésion (rouge), de l’hydrogène (bleu) et 
du travail associé à la contrainte appliquée (gris), pour une vitesse de déchromisation « rapide » (a), 
ou « lente » (b) ; dans cette illustration de principe, la contrainte appliquée localement par la 
croissance du nodule d’oxyde n’est  pas prise en compte. 
Cette nécessité d’un chevauchement entre domaines de concentration d’hydrogène critique et 
déchromisation critique (qui sont dépendantes l’une de l’autre), permet d’expliquer qualitativement 
les différences de comportement entre alliage 600 et 690. En effet, pour un même transitoire 
d’absorption d’hydrogène, dans le cas de l’alliage 690, plus riche en chrome, il faut plus de temps 
pour atteindre la teneur en chrome critique.  
On voit ici comment un écrouissage, ou une forte désorientation entre les grains, qui tous deux 
introduisent des courts-circuits de diffusion, et diminuent en conséquence la constante de temps 
nécessaire à la déplétion en chrome jusqu’à une concentration « critique » (pour une teneur en 
hydrogène donnée), sont sensibilisants vis-à-vis de la propagation de la fissure. Ceux-ci 
augmentent la probabilité d’avoir une déplétion en chrome suffisante pour que l’hydrogène dissous 
dans la zone plastique amène à la décohésion du joint à un avancement donné de la réaction 
d’oxydation. 
Dans le cadre de ce modèle de propagation, la présence de carbures de chrome aux joints de 
grains peut donc avoir deux effets antagonistes. D’une part, l’oxydation de ces carbures lorsqu’ils 
se trouvent dans une fissure s’effectue préférentiellement à la corrosion de l’alliage 
[Laghoutaris10] : la présence de carbures retarde le moment où l’oxyde est formé à partir de 
l’alliage. Durant ce laps de temps, l’hydrogène de corrosion injecté lors de la corrosion de l’alliage, 
juste avant d’atteindre le carbure, peut se redistribuer dans la volume de l’alliage, et se dépiéger 
en partie de la zone plastique. Lorsque, après l’oxydation du carbure, l’oxydation se poursuit dans 
l’alliage, il y a donc moins d’hydrogène susceptible d’être incorporé dans l’oxyde : il y a donc moins 
de lacunes de métal injectées, et également, moins d’hydrogène susceptible d’avoir un effet 
fragilisant du fait de ses interactions avec les défauts et le joint. 
D’autre part, la présence du carbure peut diminuer davantage la cohésion du joint de grains, en 
fonction du type de cohérence, selon le très célèbre modèle « découpez selon les pointillés ». La 
cohésion du carbure avec la matrice, et la répartition des carbures doivent jouer un rôle important 
dans l’équilibre entre ces deux contributions. De plus, l’historique du matériau et des traitements 
thermiques ayant donné lieu à cette précipitation revêtent une importance majeure, car ceux-ci 
pourront induire une déplétion en chrome aux abords des joints de grains plus accrue, ayant pour 
conséquence une sensibilisation du matériau. La teneur en carbone de l’alliage jouera également  
un rôle prépondérant, une teneur limitée en carbone bornant la précipitation de carbures.  
Enfin, les effets de la température sur l’augmentation de la vitesse de propagation sont en accord 
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qualitatif avec ce mécanisme, puisque les constantes de temps pour la propagation dépendent ici 
de paramètres de diffusion, phénomène thermiquement activé. 
2. INFLUENCE DE L’HYDROGÈNE SUR L’AMORÇAGE DES FISSURES DE CSC 
Foct a montré que dans l’alliage 600, une fissure formée par entaille mécanique pouvait se 
propager dans un monocristal, tandis que l’amorçage sur éprouvette plane monocristalline n’est 
jamais observé [Foct99]. De plus, sur des matériaux électropolis, on observe un amorçage 
généralisé à la quasi-totalité des grains dont le joint est perpendiculaire à la contrainte appliquée 
[Scenini08]. 
L’oxyde étant toujours une phase plus fragile que l’alliage qui l’entoure, on peut proposer que 
l’effet d’entaille dû à la présence d’une attaque intergranulaire soit en partie responsable de 
l’amorçage. L’oxydation sélective des joints de grains lors de l’électropolissage a pu servir 
d’amorce ou en tout cas, préparer ou amorcer une attaque intergranulaire généralisée. 
Cependant, on n’observe pas d’amorçage de fissures en l’absence de contraintes mécaniques : 
l’attaque intergranulaire, et les contraintes mentionnées plus tôt, et dues au ratio de Pilling et 
Bedworth, ne suffisent pas à produire une contrainte locale suffisante pour causer la décohésion 
du joint de grains. Il semble donc qu’il soit nécessaire de plastifier le matériau, au moins à l’échelle 
locale, pour amorcer les fissures. De plus, il a été montré (Chapitre 1) que l’écrouissage de surface 
a également un effet néfaste sur la sensibilité à la CSC, la présence d’une zone écrouie en surface 
réduisant le temps d’apparition des fissures.  
Ces éléments permettent de proposer un modèle d’amorçage, pour lequel l’effet d’entaille 
augmente le facteur d’intensité des contraintes, mais où la décohésion du joint de grains est due, 
comme pour la propagation,  à une déchromisation du joint de grains. Toutefois, le mécanisme en 
jeu est différent puisque la croissance de l’oxyde s’effectue par consommation d’un volume 
d’alliage ne présentant d’hydrogène dissous en quantité importante : aux premiers instants, 
l’hydrogène dissous est présent en concentration faible ; aux temps plus longs, la cinétique 
d’oxydation diminue, et la consommation de métal est réduite. En conséquence, il n’y a donc pas 
de phénomène d’injection de lacunes de métal dans le substrat. Ici, c’est donc la diffusion du 
chrome par les dislocations introduites par l’écrouissage qui va imposer le temps à l’amorçage : 
plus l’écrouissage de surface est important, plus l’amorçage de la fissure intervient rapidement.  
Ici encore, une teneur en chrome initiale plus importante va avoir pour effet de ralentir le processus 
global, puisque le temps nécessaire pour obtenir une énergie de cohésion suffisamment faible 
pour permettre l’amorçage sera rallongé.  
Dans le cadre de ce modèle d’amorçage, l’hydrogène peut avoir, en plus des effets sur les 
propriétés des couches d’oxyde mentionnées au Chapitre 5, un effet sur les coefficients de 
diffusion du chrome de par la formation de lacunes supplémentaires dans l’alliage (Cf. Chapitre 4, 
Section 2). Toutefois, cet effet, difficile à évaluer quantitativement, n’est probablement pas aussi 
important que la présence d’une zone écrouie en surface liée aux divers traitements de surface 
que subit le matériau, notamment en raison des faibles activités en hydrogène à avancement 
grand de la réaction de corrosion généralisée. 
3. BILAN : HYDROGÈNE ET MÉCANISME DE CSC EN MILIEU PRIMAIRE 
Le modèle d’amorçage et de propagation proposé dans ce chapitre met en évidence l’origine des 
différences importantes des constantes de temps associées à l’amorçage et à la propagation des 
fissures de CSC. Cependant, le critère mécanique d’amorçage est dans les deux cas piloté par 
l’énergie du joint de grains, dont la diminution est contrôlée par la diffusion du chrome dans 
l’alliage.  
L’effet de l’hydrogène de corrosion semble ici être particulièrement important dans le cas de la 
propagation des fissures : il induit l’injection de lacunes de métal dans le substrat, responsables de 
la formation de pores étendus, et de la ségrégation accélérée du nickel à l’abord du joint, qui 
diminue l’énergie de cohésion, et permet, lorsque l’hydrogène est présent en concentration 
importante, lors du transitoire de repassivation, de fragiliser suffisamment le joint proche de la 
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décohésion, pour permettre la propagation de la fissure. 
L’effet d’entaille de l’attaque intergranulaire, proposé dans le cadre de l’amorçage, est aisé à 
vérifier expérimentalement : on peut, par exemple, exposer hors sollicitations mécaniques des 
éprouvettes de traction en milieu primaire jusqu’à formation de pénétrations intergranulaires, puis 
imposer une sollicitation mécanique, hors milieu primaire, et évaluer l’effet de la pénétration sur les 
propriétés mécaniques. Il apparaît également important d’étudier les paramètres pertinents 
contrôlant l’énergie de cohésion métal/métal et métal/oxyde. 
Pour finir, il serait intéressant d’effectuer des essais de CSC sur des échantillons d’alliage 690 
préchargés en hydrogène : on s’attend à ce que l’injection plus importante de lacunes de métal 
dans le substrat métallique, prédite au chapitre 3, et sur laquelle s’appuie le modèle de 
propagation proposé ici, ait des effets importants, et peut-être, amène à la fissuration de cet alliage 












































« L’œuvre accomplie, 
se retirer, 
c’est cela, la Voie du Ciel ». 
[Lao Tseu] 
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L’objectif de ce travail de thèse était d’apporter des éléments de compréhension quant au 
mécanisme d’absorption de l’hydrogène dans les alliages à base nickel exposés au milieu primaire 
des réacteurs à eau pressurisé, et quant aux interactions entre l’hydrogène et les défauts de 
l’alliage, afin d’évaluer leur rôle possible dans les phénomènes de corrosion sous contrainte. Ce 
dernier chapitre propose de tirer les conclusions générales de ce travail de thèse, et de proposer 
des perspectives expérimentales permettant de le compléter. 
1. CONCLUSIONS 
À cette fin, la mise en œuvre de techniques de traçage isotopique du deutérium couplées à des 
analyses par spectrométrie de masse d’ions secondaires (SIMS), dans des monocristaux modèles, 
a permis d’identifier la source principale de l’hydrogène absorbé en milieu primaire des REP. Aux 
temps courts d’oxydation, l’hydrogène absorbé par l’alliage provient de la dissociation de la 
molécule d’eau lors de l’édification du film passif : son absorption par l’alliage en milieu primaire 
est donc bien un problème de corrosion. De plus, la mesure du coefficient de diffusion de 
l’oxygène et de l’hydrogène, mettant également en œuvre l’utilisation de marqueurs (2D et 18O), a 
permis d’identifier le défaut responsable du transport de l’hydrogène au travers de la couche 
d’oxyde lors de son édification comme étant l’ion hydroxyde en substitution sur le sous-réseau 
anionique de l’oxyde. Un mécanisme d’absorption, basé sur ces résultats a été proposé ; et les 
conséquences de la présence d’hydrogène dans l’oxyde détaillées : celles-ci mettent en évidence 
les différences importantes de comportement et de diffusivité de l’espèce hydrogénée selon sa 
nature (hydrogène neutre ou proton) et donc sa source.  
 
Par ailleurs, afin de caractériser les interactions de l’hydrogène, une fois absorbé dans l’alliage, 
avec les défauts de structure, des défauts de natures différentes ont été créés, dans un alliage 
recristallisé : lacunes thermiques, dislocations (laminage), et défauts d’irradiation.  
Ces défauts ont tout d’abord été finement caractérisés par le croisement de techniques de pointe 
telles que la spectroscopie d’annihilation de positons (PAS) et la microscopie électronique en 
transmission (MET), permettant d’évaluer la nature, la structure et les concentrations en défauts 
créés. Une méthode géométrique d’analyse des résultats PAS, permettant une lecture facilitée des 
résultats en vue de leur interprétation, a par ailleurs été proposée. 
Dans un second temps, les interactions de l’hydrogène avec les défauts ainsi créés ont été 
étudiées par SIMS,  après chargement cathodique en deutérium d’échantillons contenant ces 
défauts. Ces analyses montrent une interaction forte entre hydrogène et les défauts, l’hydrogène 
restant piégé, même à la température du milieu primaire, dans les zones où sont présents ces 
défauts. De plus, la mise en œuvre d’analyses PAS et MET après hydrogénation et traitements 
thermiques a permis de mettre en évidence une réorganisation des défauts en présence 
d’hydrogène, ce dernier facilitant leur coalescence en amas de défauts de plus grande taille, ou de 
moindre énergie de faute d’empilement, et facilitant l’émission de dislocations depuis des zones en 
contrainte. 
Toutefois, la mise en œuvre d’essais de thermodésorption (TDS) a souligné le caractère transitoire 
du piégeage de l’hydrogène. Ces analyses ont montré que, bien que les interactions 
hydrogène/défauts soient importantes, elles sont dépendantes de l’activité de l’hydrogène dans le 
réseau cristallin «sans défauts » ; l’équilibre entre hydrogène réticulaire et hydrogène piégé 
menant au dépiégeage rapide depuis les défauts lorsque l’hydrogène réticulaire a diffusé loin des 
défauts. Ces résultats soulignent l’importance d’une approche cinétique pour l’analyse des 
interactions hydrogène/matériaux. 
Ces résultats ont permis, avec l’appui de l’analyse de données bibliographiques, de proposer un 
nouveau modèle d’amorçage et de propagation des fissures de CSC, mettant en évidence a 
minima un rôle prépondérant de l’hydrogène dans la propagation des fissures. L’influence des 
paramètres pertinents en CSC (comme définis au Chapitre 1) y est prise en compte, et permet de 
rendre compte d’effets qualitatifs de l’écrouissage, de l’historique du matériau (traitement 
thermique, précipitation) et de la composition initiale. L’importance des effets de cinétique y est 
également mise en évidence, puisque la possibilité de propagation ou non de la fissure nécessite 
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une concordance entre les temps caractéristiques des processus amenant à la fragilisation du joint 
de grains. 
2. PERSPECTIVES 
Les perspectives expérimentales de ce travail de thèse sont nombreuses, notamment du fait de la 
proposition de nombreux concepts dont les implications sont à vérifier. Quelques unes des 
perspectives expérimentales ont été données dans les chapitres précédents ; les expériences-clef 
vont être rappelées et complétées. 
2.1. Concernant le mécanisme d’absorption de l’hydrogène en milieu primaire 
Les expériences effectuées dans le cadre de ces travaux ont été effectuée à avancement faible  
de la réaction de corrosion ; les résultats et les conclusions tirées se sont focalisés sur 
l’importance de l’hydrogène provenant de la dissociation de la molécule d’eau celui-ci étant 
absorbé majoritairement par l’alliage, et ayant les conséquences les plus importantes en CSC. 
Toutefois, ces expériences ont mis en évidence l’absorption d’une quantité faible mais significative 
d’hydrogène provenant de l’hydrogène de surpression dans l’oxyde. Il serait donc intéressant 
d’effectuer des expériences consistant à exposer des échantillons préoxydés (avancement grand) 
à un milieu primaire où l’hydrogène de surpression est marqué isotopiquement avec du deutérium. 
Il est possible que dans ces conditions, l’hydrogène dissous constitue une source importante 
d’hydrogène absorbé.  
Par ailleurs, il a été mentionné que des expériences de perméation in situ en milieu primaire 
marqué isotopiquement pourraient permettre d’évaluer l’activité d’hydrogène liée à la corrosion. En 
effet, le relevé de l’écart à la variation en 2( )P H  du flux lors de la variation de la pression 
d’hydrogène dans le milieu primaire. Mais, l’hydrogène de corrosion est associé à la croissance du 
film d’oxyde : ces expériences nécessitent donc de pouvoir prendre en compte l’effet de la 
variation d’épaisseur du film d’oxyde. Finalement, ce type d’expérience nécessiterait la mise en 
œuvre de plusieurs essais : les essais de perméation à proprement parler, effectués à différentes 
pressions d’hydrogène, et des essais interrompus permettant de mesurer la cinétique de 
croissance du film d’oxyde pour chaque condition de pression. 
2.2. Concernant les implications de la présence d’hydrogène dans l’alliage sur les 
propriétés de l’oxyde 
Dans ces travaux, les conséquences de l’absorption d’hydrogène sur les propriétés des couches 
d’oxyde et sur la propagation des fissures ont été étudiées soit sur la base de travaux de la 
littérature dont les conditions expérimentales ne sont pas celles du milieu primaire, soit étudiées de 
manière théorique, sans la mise en œuvre d’expériences dédiées. Ainsi, plusieurs points doivent 
être vérifiés expérimentalement, sur les alliages et les couches d’oxyde d’intérêt : 
Tout d’abord pour vérifier l’assertion selon laquelle l’incorporation de l’hydrogène réparti 
uniformément dans l’alliage s’effectue dans l’oxyde lors de sa croissance, des expériences de 
chargement en deutérium de coupons d’alliage, et des analyses SIMS de la couche d’oxyde 
formée sur ces coupons en milieu primaire doivent mettre en évidence un enrichissement en 
hydrogène de l’oxyde. Ce type d’expériences devrait également permettre de mettre en évidence 
l’injection de lacunes de métal dans le substrat lors de l’incorporation d’hydrogène neutre dans 
l’oxyde, peut-être visibles en MET par exemple. 
En parallèle, l’étude de l’effet d’un chargement en hydrogène cathodique sur les propriétés de 
semi-conduction des oxydes analogues à ceux formés en milieu primaire par photoélectrochimie 
est nécessaire pour vérifier les hypothèses de compensation des charges des défauts 
électroniques des oxydes semi-conducteurs de type N par l’hydrogène neutre. 
Enfin, cette étude a mis en évidence l’importance de la prise en compte de phénomènes 
cinétiques dans l’étude de l’interaction hydrogène/défauts. Le développement d’étude 
systématiques par TDS s’avèrera donc intéressant, de manière générale, dans l’étude des 
interactions hydrogène/matériaux. 
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2.3. En forme de regrets… 
Au cours de ce travail de thèse, des expériences ont été mises en œuvre afin d’évaluer l’effet de la 
présence d’hydrogène seul sur la cinétique de diffusion du chrome. À cette fin, un dépôt de 5 nm 
de chrome a été effectué à la surface des échantillons par évaporation. Ces échantillons ont 
ensuite subi un recuit de diffusion de 5 jours à la température du milieu primaire, soit sous 
atmosphère neutre (He), soit sous atmosphère d’hydrogène pur (160 bar). Les profils de diffusion 
du chrome dans le nickel ont ensuite été mesurés par SIMS. Malheureusement, la présence de 
défauts ayant servi de court-circuit de diffusion très localisés dans la surface d’analyse n’a pas 
permis d’extraire des profils de diffusion suffisamment « propres » pour permettre la détermination 
d’un coefficient de diffusion. Toutefois, l’évolution des techniques, notamment, des analyseurs 
ioniques devrait permettre, dans un futur proche, d’extraire le profil dans une zone choisie du 
cratère d’analyse, et d’éviter la pollution du profil par ces zones de court-circuits, mal comprises à 
l’heure de la rédaction de ce mémoire. 
Ces recuits ont été effectués par Laurent Briottet et son équipe, du CEA de Grenoble, que l’auteur 
souhaite remercier chaleureusement pour leur investissement, et pour la mobilisation de leur banc 
d’expérimentation pour ces essais.  
 
Enfin, des essais de corrosion visant à mettre en évidence l’effet de la présence de défauts 
d’implantation sur la pénétration de l’oxygène et de l’hydrogène lors de la corrosion d’alliages base 
nickel en milieu primaire ont également été entrepris. Ces expériences, ont été effectuées dans 
des milieux marqué isotopiquement 18O ou 2D sur les molécules d’eau. Malheureusement, la 
présence d’une épaisse couche de filaments à la surface des échantillons, et l’apparition de 
phases inconnues en sub-surface des échantillons n’a, également, pas permis d’extraire des 
profils de diffusion de ces marqueurs permettant une comparaison entre un état recristallisé et un 
état implanté Ni+. Ici encore, les progrès de la technique devraient permettre de résoudre en partie 




































































« J’aime le Clang-Clang des Haricots verts » 
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1. MÉTHODE DE COMPTAGE DES CAVITÉS 
Comme indiqué au Chapitre 4 Section 4, l’imagerie des cavités s’effectue en mode champ clair, en 
sous-focalisant et sur-focalisant l’image : on voit alors apparaitre des taches circulaires qui 
changent de contraste selon la focalisation.  
Le comptage des cavités a été effectué en superposant les deux clichés dans un logiciel de dessin 
permettant l’utilisation de calques (ici, Adobe Illustrator®). Après superposition des clichés Figure 
A1-1(a) et (b), la méthode de comptage consiste à jouer sur la transparence du cliché le plus en 
avant, et à observer les changements de contraste du blanc au noir, et inversement. Dans ce cas, 
la cavité identifiée est entourée (Figure A1-1(c)) ; enfin, une grille de pas constant est apposée sur 
l’image, et le nombre de cavité par compartiment est compté (Figure A1-1(d)). 
 
(a)         (b) 
   
(c)         (d) 
Figure A1-1 : Étapes du comptage des cavités dans la zone implantée d’un échantillon implanté 10 
µA et hydrogéné, à partir d’une image sous-focalisée (a) et sur-focalisée (b), cavités identifiées (c) 
comptage des centres dans la grille de pas 20x20 nm² (d). 
La densité moyenne de cavités est calculée en moyennant le nombre de cavités par compartiment 
à une profondeur donnée, et rapporté à l’épaisseur de la lame mesurée par EELS (Electron 
Energy Loss Spectroscopy, Cf. Chapitre 4, Section 4). 
2. MÉTHODE DE COMPTAGE DES BOUCLES FAUTÉES EN CHAMP SOMBRE 
La détermination de la densité de boucles fautées a été effectuée selon la méthode décrite ci-
après. Une première précaution a été d’effectuer les mesures sur des clichés de grandissement 
similaire. En effet, la densité mesurée, dans une même zone, à deux grandissement différents 
(d’un rapport 2) a donné deux densités différentes, d’un rapport 1,5 environ, la densité apparente 
étant la plus grande sur le cliché à plus fort grandissement, du simple fait que l’on visualise alors 
des boucles de plus petite taille, non visibles à plus faible grandissement. 
Les boucles sont ensuite mesurées (Figure A1-2), et la somme des longueurs des boucles à une 
profondeur donnée est rapportée à la surface de comptage et à l’épaisseur de la lame. 
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(a)         (b) 
Figure A1-2 : Comptage des boucles fautées dans un échantillon implanté 25 µA, et recuit 40 minutes 
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3. COMPLÉMENT D’IMAGERIE MET ET REPORT DES FIGURES DU CHAPITRE 5 




Figure A1-3 : Émission de dislocations à partir de l’interface zone implantée/substrat sur un 
échantillon implanté 25 µA/cm² (a), mise en évidence de la localisation de dislocations à l’interface 
(b). 
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3.2. Report des micrographies du Chapitre 5 
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Figure A1-4 : Report de la figure V-2 : images MET en champ clair : vue d’ensemble (c), détail à 
l’interface zone implantée/bulk (haut à gauche sur l’image précédente, échelle approximative) (d), 
image en champ sombre sur la trainée de diffusion dans la zone implantée où apparaissent les 
boucles mesurées, surlignées en rouge, et la grille de comptage, de compartiments 50x50 nm² (e), 
image sous-focalisée dans la zone implantée où sont entourées les cavités (qui apparaissent comme 
des points blancs), dans une grille de compartiments de 10x10 nm² (f) pour un échantillon implanté 
25 µA. 
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Figure A1-5 : Report de la figure V-3 : images MET en champ clair : vue d’ensemble (c), détail à la 
surface de la zone implantée (d), image en champ sombre de la zone implantée, où les boucles 
fautées sont surlignées en rouge, et présentant la grille de comptage de compartiments 50x50 nm² 
(e), image en champ clair sur focalisée de la zone implantée où sont entourées les cavités (points 
noirs), dans une grille de compartiments de 10x10 nm²  (f) pour un échantillon implanté 10 µA/cm². 
 
 





Figure A1-6 : Report de la figure V-16 : Observations MET en champ clair d’un échantillon implanté 
10 µA/cm² hydrogéné et ayant subi un vieillissement d’un mois à température ambiante. 
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Figure A1-7 : Report de la figure V-19 : Observations MET d’un échantillon implanté 25 µA/cm² en 
mode champ clair : après implantation (a), après recuit de 40 minutes à 200°C sans hydrogène 
(dislocations non fautées indiquées par une croix rouge, et black-dots encadrés en bleu) (b) et (c) ; 
après recuit de 40 minutes à 200°C avec hydrogène (d) ; en mode champ sombre sur la tâche (002) 
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Le piégeage de l’hydrogène a historiquement été mis en évidence lors d’études à basse 
température de la diffusion de l’hydrogène dans les aciers. Darken et Smith ont ainsi montré 
l’inadéquation des lois de Fick pour déterminer le coefficient de diffusion de l’hydrogène lors de 
l‘extrapolation en dessous de 400°C des coefficients déterminés à haute température, les données 
expérimentales produisant des dispersions sur plusieurs décades en fonction de la microstructure 
du matériau [McNabb63].  
L’étude du piégeage de l’hydrogène dans les défauts peut être effectuée par plusieurs techniques 
expérimentales, dont la perméation (dont le principe de fonctionnement a été mentionné au 
Chapitre 3) qui montre, en présence de piégeage, un retard à la sortie de l’hydrogène et une 
modification de la forme du flux transitoire (voir [Franck79] pour une illustration utilisant le modèle 
de piégeage de McNabb et Foster), et la thermodésorption. Dans ces travaux, c’est cette dernière 
technique qui est utilisée et brièvement mentionnée. 
Cette annexe présentera tout d’abord  la technique de thermodésorption telle qu’utilisée dans ces 
travaux, technique adaptée à l’étude du piégeage de l’hydrogène. Ensuite, une brève revue 
bibliographique sur la notion du piégeage de l’hydrogène dans les métaux sera effectuée. Enfin, 
les principaux modèles de piégeage de la littérature seront présentés, et l’applicabilité des 
modèles de piégeage à l’étude des résultats obtenus sera discutée.   
1. PRINCIPE DE LA TECHNIQUE DE THERMODÉSORPTION (TDS) 
Cette technique consiste à étudier la désorption de l’hydrogène d’un échantillon chargé auquel on 
impose une rampe de température linéaire. À cet effet, un banc d’expérience spécifique a été 
développé au laboratoire (Figure A2-1), permettant le suivi du deutérium, utilisé comme marqueur 
de l’hydrogène, et de sa désorption au cours de l’essai.  
L’échantillon est placé dans un tube en quartz sous vide secondaire, passant dans un four 
tubulaire, qui permet d’imposer la rampe de température. Au cours d’une analyse, le tube est 
connecté à une extrémité à un spectromètre de masse permettant la mesure et l’enregistrement de 
l’hydrogène désorbé, et à un groupe de pompage secondaire permettant de maintenir un vide 
secondaire de haute qualité. La température de l’échantillon est contrôlée par un thermocouple, 
passé dans le tube sous vide, et placé à sa hauteur. Enfin, le dispositif est équipé de fuites 
calibrées permettant d’étalonner le spectromètre et d’effectuer des analyses quantitatives du 
deutérium désorbé.   
 
Figure A2-1 :Vue d’ensemble du banc d’expérience de TDS 2D développé au laboratoire 
Sous l’action de l’augmentation de la température et de la concentration nulle en hydrogène 
imposée à la surface de l’échantillon, l’hydrogène présent dans ce dernier va désorber. De la 
présence de pièges résultent plusieurs pics dont la position en température peut être corrélée à 
l’énergie d’activation pour le dépiégeage de l’hydrogène (ces méthodes seront décrites dans la 
section suivante). 
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2. PIÉGEAGE DE L’HYDROGÈNE DANS LES MÉTAUX 
Une vision énergétique des sites de piégeage est souvent considérée dans la littérature : un site 
est représenté comme un puits de potentiel au sein duquel l’hydrogène voit son potentiel chimique 
diminué, comme sur la Figure A2-2 [Wei04].  
 
Figure A2-2 : Illustration schématique des énergies d’activation (>0) pour la diffusion, Ea, pour le 
piégeage, Ep, pour le dépiégeage, Ed, et de l’énergie de liaison entre le piège et l’hydrogène Eb. 
Le  paysage énergétique perçu par l’hydrogène  peut avoir plusieurs raisons d’exister. Dans sa 
revue, Pressouyre classifie les différents site de piégeage selon leur nature : cet auteur 
distingue [Pressouyre79]: 
- des sites « attractifs », régions du réseau où l’hydrogène est attiré par une force motrice, 
électronique, mécanique, thermique ou électrochimique ; 
- des sites de piégeage physiques : une modification du réseau idéal présentant une énergie 
favorable à la localisation de l’hydrogène dans cette zone (dislocations, lacunes, surfaces 
et interfaces par exemple) ; 
- sites de piégeage mixtes : qui combinent les propriétés des deux précédents, et qui sont 
probablement les sites rencontrés dans le cas général. 
2.1. Occupation des pièges à l’équilibre thermodynamique  
Soit un matériau contenant une certaine concentration d’hydrogène, notée  éqHC  (en fraction 
molaire d’atomes par site interstitiel). L’hydrogène peut diffuser librement sur les sites interstitiels 
du réseau. Un matériau réel possède des défauts, qui peuvent se comporter comme des sites de 
piégeage ; soit N la densité de ces sites de piégeage, supposés répartis uniformément dans le 
réseau parfait, et qéq  la fraction de sites de piégeage occupée à l’équilibre. On suppose que ces 
sites sont suffisamment peu nombreux pour affecter la section efficace pour la diffusion dans le 
réseau parfait. 
La répartition de l’hydrogène dans les pièges et dans les sites normaux du réseau peut être décrite 




H piège H  où <<H>> représente l’hydrogène dans le réseau, sur un 
site interstitiel. À l’équilibre, on a alors : 
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T considérée, où Ed est l’énergie d’activation pour le dépiégeage (>0) comme décrite 
précédemment, et où Bk  est la constante de Boltzmann. 
En fait, il existe peu de cas où le système étudié est à l’équilibre thermodynamique. Les études de 
la diffusion de l’hydrogène où se manifestent les anomalies liées au piégeage de cet élément, sont 
effectuées dans un système hors équilibre (notamment lors d’essai de thermodésorption), qu’il 
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s’agisse d’une augmentation de la concentration en hydrogène (chargement cathodique, entrée de 
l’hydrogène lié à la corrosion) ou de sa diminution (désorption). 
L’évolution temporelle, hors équilibre du système, est la situation dans laquelle il est possible de 
tirer des informations sur le piégeage. 
2.2. Cinétique de (dé)piégeage de l’hydrogène sur les défauts 
Plusieurs modèles ont été proposés dans la littérature pour décrire l’évolution du taux d’occupation 
des pièges, notamment dans le cadre de la désorption de l’hydrogène du matériau. 
2.2.1. Modèle cinétique de Carter et  Redhead 
Un modèle simple, présent dans de nombreux travaux de la littérature, en particulier pour l’analyse  






H piège H  où <<H>> représente l’hydrogène dans le réseau, sur un site interstitiel. 
La loi de vitesse pour la réaction de dépiégeage est donnée, en supposant une cinétique du 
premier ordre, et en négligeant le terme aller (en considérant que toute molécule désorbée est 












, où q  est le taux d’occupation 
des pièges à un instant donné, A est une constante (en fait, le facteur préexponentiel de a 
constante cinétique du terme retour), et où les autres symboles ont été définis précédemment. 
Cette quantité est le flux de désorption mesuré lors d’expériences de TDS en vide dynamique (en 
supposant bien sur, que le flux de pompage est toujours très supérieur au flux d’hydrogène 
désorbant dans le bâti d’analyse). 
Le graphe représentant l’évolution du flux en fonction du temps, lors d’une élévation de la 
température, monte rapidement depuis zéro jusqu’à un maximum, qui intervient à une température 






, puisqu’au maximum du pic, la dérivée seconde est nulle. On a alors, à la température 
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Pour une élévation linéaire de la température, (c’est à dire, pour T(t)= T0+f.t, où f désigne la 
rampe de montée en température, T0 la température de début d’essai et t le temps), = FdT
dt
 et il 




mln T  en fonction de l’inverse de la température au maximum du flux, 
de déterminer la valeur de Ed, de manière analogue à la détermination de l’énergie d’activation 
pour la diffusion dans un diagramme d’Arrhenius (voir également la discussion de  Redhead 
dédiée aux élévations de température linéaires [Redhead62]). 
On voit qu’ici, la température maximale du pic dépend de la rampe. Carter montre également que 
celle-ci dépend de la concentration initiale [Carter62], ce qui souligne l’importance d’une procédure 
de chargement en hydrogène reproductible. 
En présence de plusieurs sites de piégeage différents, la méthode de détermination reste la 
même, tant que les pics générés sont suffisamment séparables (le lecteur intéressé se réfèrera à 
l’article de Carter [Carter63], donnant les conditions de séparation de pics d’énergie de liaison 
proche). 
Ce modèle donne le flux d’hydrogène sortant des pièges en fonction du temps, pour des conditions 
de température données. Il a été développé pour l’étude de la désorption de gaz depuis des 
surfaces.  
Lors de l’étude du dépiégeage de l’hydrogène depuis des pièges présents dans un matériau 
massif, une étape de diffusion et une étape de recombinaison de l’hydrogène à la surface sont 
présentes. L’étape de recombinaison est souvent considérée comme étant infiniment rapide, c’est 
à dire, non limitante (et il semble que cette présomption soit raisonnable dans la plupart des cas). 
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Mais l’étape de diffusion est cinétiquement déterminante ; ceci implique que l’hydrogène libéré des 
pièges soit, pendant un temps, présent dans le réseau sous forme d’hydrogène réticulaire (ou 
« diffusible »). Lorsque la cinétique de dépiégeage est très lente, il est possible, en faisant subir à 
l’échantillon chargé un vieillissement long à température ambiante, de faire désorber l’hydrogène 
diffusible avant l’essai. L’élévation de la température aura donc pour seul effet de dépiéger 
l’hydrogène. Dans le cas où un seul type de piège est présent, et dans le cas d’échantillons très 
minces, et d’une énergie de piégeage importante (donc, un dépiégeage à une température élevée 
pour laquelle le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le matériau est élevé), le  spectre 
obtenu présentera un seul pic de désorption bien défini, pour lequel la méthode de détermination 
de l’énergie présentée ci-dessus, négligeant également les effets de la diffusion à vitesse finie de 
l’hydrogène semble s’appliquer convenablement (par exemple, pour certains précipités 
incohérents [Lee83]). 
Toutefois, dans le cas général, la diffusion et la coexistence d’hydrogène piégé et d’hydrogène 
diffusible dans le matériau sont à prendre en compte.  
2.2.2. Modèle cinétique de McNabb et Foster 
McNabb et Foster [McNabb63] ont proposé un traitement mathématique de ce problème, en vue  
de pouvoir extraire des données sur le piégeage d’expériences de perméation. Le système étudié 
est toujours constitué d’un réseau parfait dans lequel une concentration CH d’hydrogène réticulaire 
est présent, et dans lequel sont dispersés uniformément N sites de piégeage de taux d’occupation 




H piège H  où <<H>> représente 
l’hydrogène dans le réseau, sur un site interstitiel. La cinétique de cette réaction est caractérisée 
par, dans un sens, une vitesse de piégeage, notée k et, dans le sens inverse, par une vitesse  de 
dépiégeage, notée p*.  
p est la probabilité moyenne qu’en une seconde un atome d’hydrogène piégé soit libéré de son 
piège. Dans ce modèle, il est supposé que cette probabilité de dépiégeage est indépendante de la 
concentration locale en hydrogène total (diffusible et piégé). Le nombre d’atomes libérés en une 
seconde dans un volume de matériau ¶V  est également proportionnel  au nombre de pièges et est 
donc donné par : q ¶p N. V . 
Par ailleurs, il est postulé que la probabilité de piégeage sur les sites présents dans le volume ¶V  
est proportionnelle à la concentration en hydrogène réticulaire, C0, et à N(1-q) le nombre de sites 
vacants par unité de volume. k  est alors tel que le nombre d’atomes capturés par seconde dans 
un volume ¶V  soit égal à ¶.HkC N V . 







 dans le 
cas d’une diffusion unidimensionnelle selon la profondeur z, l’évolution du taux d’occupation étant 






Ces équations (appelées par la suite équations générales de McNabb et Foster) sont applicables 
dans le cas général de la diffusion d’hydrogène dans un matériau présentant une population de 
pièges quelconque, et  leur résolution peut constituer un outil d’analyse puissant pour l’étude du 
piégeage de l’hydrogène sur les défauts. Mais, celles-ci ne présentent pas de solution analytique. 
McNabb et Foster donnent dans leur article de nombreuses approximations simplifiées de ces 
équations, pour des cas limites appliqués à l’étude de la diffusion de l’hydrogène par perméation 
                                                     
 
* Très souvent, la distinction entre un piégeage qualifié de réversible ou  d‘irréversible (par transposition des 
termes anglosaxons, qui signifient plutôt renversable et non-renversable), est présente dans la littérature. 
Celle-ci n’a pas de sens physique : si l’on considère qu’un piégeage « profond » est en fait un temps 
d’occupation dans un site plus important qu’ailleurs dans le réseau, alors, le piégeage n’est pas seulement le 
signe d’une énergie de liaison grande, mais peut également résulter d’une vitesse de réaction lente. Cette 
classification ne décrit donc qu’un rapport entre les constantes d’évolution du système (dépendantes des 
conditions d’analyse)  et la fenêtre d’observation des expérimentateurs. 
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(membrane fine, ou très épaisse, par exemple). Malheureusement, ces approximations ne sont 
pas directement applicables au cas de la thermodésorption. De plus, un problème important réside 
dans le fait que la plupart des paramètres intervenant dans ces équations n’est pas connue, 
notamment, les paramètres k et p ; mais ces derniers sont déterminables expérimentalement 
puisque ce sont des constantes cinétiques thermiquement activées. 
2.2.3. Approximation d’Oriani basée sur un équilibre dynamique local 
Oriani propose d’utiliser une approximation d’équilibre dynamique local entre les populations 
d’hydrogène piégé et d’hydrogène diffusible. Cet auteur s’appuie sur les travaux de McNabb et 
Foster ; et le système considéré est similaire.  Oriani écrit cependant la réaction de piégeage 
comme un transfert d’état de l’hydrogène : ¾¾¾¾®
¬¾¾¾
OrianiK
piégéH H , ce qui permet d’écrire la 
constante thermodynamique associée à cette réaction, OrianiK  comme ne dépendant que des 














K , où CH est défini comme précédemment, et exprimé en fraction de 
sites interstitiels occupés par un atome d’hydrogène en solution. Cette expression permet de relier 












L’avantage de cette approximation, est qu’il n’est pas nécessaire qu’un état quasi-stationnaire soit 
atteint pour déterminer les taux d’occupation des pièges ou l’énergie de piégeage. Celle-ci se 
révèle donc être un outil puissant pour l’étude du piégeage de l’hydrogène. Oriani a par exemple 
réexploité plusieurs résultats de la littérature et montré que le piégeage de l’hydrogène sur les 
dislocations était souvent responsable de la diminution drastique du coefficient de diffusion dans 
les aciers à basse température [Oriani70]. 
Toutefois, son utilisation est strictement limitée à des taux d’occupation des pièges faibles, et à 
des énergies de liaison peu élevées (<67kJ/mol) ; et, de manière générale, n’est plus valide si le 
flux d’hydrogène n’est plus exprimable par le seul gradient d’hydrogène total. Cela revient à dire 
que dans le cas où la cinétique de dépiégeage est très lente, et où une part importante de 
l’hydrogène diffusible peut désorber avant que le dépiégeage soit significatif, ce modèle ne 
s’applique plus.  
En pratique, pour des pièges « profonds » (autres que les dislocations, qui, comme mentionné au 
Chapitre 5, présentent une cinétique de remise à l’équilibre rapide ou une énergie de liaison 
apparemment faible), ce modèle ne devrait pas trouver de domaine d’application valide, en raison 
du fait qu’aussi bien lors d’essais de perméation que de thermodésorption, les concentrations et 
les activités d’hydrogène introduites sont élevées. En conséquence, l’hypothèse d’un taux 
d’occupation des pièges faible paraît difficile à garantir. Malheureusement, de nombreux travaux 
d’étude du piégeage de l’hydrogène où sont effectués des essais de thermodésorption ou de 
perméation utilisent sans précaution cette approximation. 
2.3. Bilan sur les modèles de piégeage de l’hydrogène 
Le système d’équations donné par McNabb et Foster est le cas le plus général qu’il soit possible 
d’écrire pour la diffusion et le piégeage de l’hydrogène dans un matériau et doit être représentatif 
de la plupart des phénomènes rencontrés dans le cadre d’études de laboratoire par TDS.  
Lorsque les paramètres sont connus ou supposés, il est possible de résoudre ces équations selon 
une méthode par éléments finis, et de décrire, par exemple, le transitoire de perméation observé 
en présence de défauts [Frank79]. Carr a également étudié par des méthodes de simulation 
numérique les aspects thermodynamiques et cinétiques des interactions hydrogène-lacunes. En 
effet, celui-ci montre que, dans le nickel, lors de la formation d’amas hydrogène-lacunes, le 
                                                     
 
† … sans soulever l’épineux problème de l’écriture d’un potentiel chimique d’un site de piégeage… ! 
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nombre d’hydrogène par lacune varie en fonction de la température. Celui-ci montre qu’à basse 
température, à l’équilibre thermodynamique les amas de 6 atomes d’hydrogène par lacunes sont 
les plus stables, tandis qu’à température élevée, les amas à un atome par lacune sont les plus 
stables. Dans les températures intermédiaires, le nombre d’hydrogène par lacunes varie ainsi en 
fonction de la température [Carr04]. Cet auteur utilise ensuite les équations générales de McNabb 
et Foster pour décrire les différentes populations d‘amas H-lacunes présentes lors de l’entrée 
d’hydrogène à température et temps de chargement finis. Les énergies de liaisons sont connues 
d’après les calculs à l’équilibre thermodynamique effectuées par Carr, et cet auteur décrit les 
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, où n0  est la fréquence de saut pour la 
diffusion de l’hydrogène dans le réseau parfait, Ea et Eb étant décrits comme précédemment. En 
pratique, le terme vibrationnel doit varier ; le prendre égal au sein des pièges à celui du réseau 
sans défauts revient à négliger la part entropique liée au piégeage‡. Carr montre ainsi la 
coexistence d’amas de toutes tailles à temps finis, alors qu’à une température donnée correspond 
une seule configuration d’amas stables selon la thermodynamique. Ces résultats de Carr mettent 
en exergue le problème posé pour l’analyse de spectres de TDS lorsque l’interaction entre 
l’hydrogène et les défauts n’est ni statique (réorganisation des défauts) ni descriptible par une 
unique énergie de dépiégeage.  
Les équations générales de McNabb et Foster ont donc montré leur robustesse lorsque les 
paramètres d’interaction sont connus. Il apparaît possible d’utiliser ces équations  sans les 
approximations d’Oriani afin d’extraire les données énergétiques et cinétiques des spectres de 
TDS. L’extraction des paramètres selon une routine d’ajustement et de comparaison avec les 
courbes expérimentales paraît donc la seule méthode fiable pour l’extraction de données 
caractérisant le piégeage de l’hydrogène à partir de courbes de TDS (ou de perméation). 
Cependant, l’implémentation de telles équations demande une optimisation du schéma numérique 
utilisé, et des moyens de calcul importants qui n’ont pas pu être mis en œuvre dans le temps 




















                                                     
 
‡ C’est d’ailleurs implicitement cette hypothèse qui est prise lorsque l’on trace un diagramme en énergie 
comme celui de la Figure A2-2. 

















ANNEXE 3 : BIBLIOGRAPHIE SUR LES PARAMÈTRES MATÉRIAUX  
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Le Chapitre 3 a mis en évidence qu’en présence d’hydrogène dans le substrat métallique, la 
croissance interne d’un oxyde générait d’importantes quantités de lacunes , injectées dans le 
substrat. La présente étude bibliographique s’intéresse à l’effet de la composition du matériau sur 
les constantes d’évolution des alliages à base nickel austénitiques en présence d’une 
surconcentration en lacunes, en vue d’éclairer les différences de comportement entre alliages 600 
et 690. Tout d’abord les données concernant l’évolution cinétique de ces alliages, et l’effet des 
éléments d’addition, en particulier, du silicium et de l’hydrogène sera discuté. Une seconde partie 
traitera des effets de désorientation des joints de grains sur leur résistance à l’ouverture. 
1. ÉVOLUTION CINÉTIQUE DES ALLIAGES NI-CR-FE 
Le but de ce paragraphe est d’évaluer comment les alliages à base nickel évoluent en présence 
d’une surconcentration de lacunes importante.  
Des expériences d’irradiation sur des alliages ternaires Ni-Cr-Fe effectuées par Marwick  montrent 
qu’après irradiation aux ions lourds, on observe un enrichissement en nickel près des puits (la 
surface dans le cas présent) dans la zone où existe un flux de lacunes des paires de Frenkel 
[Marwick78, Marwick79]. Marwick démontre pour un alliage binaire que l’élément diffusant le plus 
rapidement tend à remonter le gradient de lacunes tandis que l’élément le plus lent tend à le 
descendre. La proportion d’atomes les plus rapides à ségréger est directement liée à la différence 
des diffusivités des deux espèces.  
L’autodiffusion du nickel, du chrome et du fer  a été étudiée par Million [Million85] dans les base-
nickel et par Rothman [Rothman80] dans les aciers austénitiques. Dans ces deux travaux, 
effectués sur de larges gammes de composition, un rapport quasi-constant entre les coefficients 
de diffusion des éléments majoritaires dans toute la gamme de compositions testées se détache: 
=: : 2 :1,2 :1Cr Ni FeD D D  pour Million et =: : 2,5 :1,8 :1Cr Ni FeD D D  pour Rothman (ce dernier effectue 
les mesures sur une plus large gamme de température). Compte tenu des similarités entre les 
énergies d’activations mesurées pour les trois espèces, ce rapport de diffusivité ne peut 
s’expliquer que par la variation des facteurs préexponentiels, où deux composantes peuvent 
changer : le facteur de corrélation f et/ou la fréquence de vibration du traceur n. 
Pour un composé pur, tous les atomes ont la même fréquence de vibration moyenne : la fréquence 
d’échange est donc proportionnelle à la fréquence de vibration d’un atome quelconque. Par contre, 
dans le cas de l’étude de l’autodiffusion par traçage isotopique, les atomes du traceur ont une 
masse différente de celle des atomes hôtes ; et la différence de masse est encore plus marquée 
pour l’hétérodiffusion. Le modèle d’Einstein donnant la fréquence de vibration des atomes dans un 
solide décrit un cristal comme un ensemble de petits oscillateurs harmoniques indépendants 
[Bénard91]. La théorie des oscillateurs harmoniques décrit la variation de la fréquence de vibration 
comme proportionnelle à la racine carrée de l’inverse de la masse. On peut donc écrire les 



















. Les contributions fréquentielles des différences de 
masse ne permettent donc pas d’expliquer les différences de D0. 
Rothman [Rothman80] a calculé par simulation Monte Carlo les fréquences d’échange W et les 
facteurs de corrélation f dans des alliages ternaires Ni-Cr-Fe purs pour les trois composants, en 
supposant l’alliage idéal (solution parfaitement aléatoire). Il obtient ainsi des rapports NiCr WW de 
l’ordre de 3,5, NiFe WW de l’ordre de 2,3. Les facteurs de corrélation obtenus sont de l’ordre de fCr= 
0,655 pour le chrome, fFe= 0,754 pour le fer et 0,874 pour le nickel. Les énergies de migration étant 
similaires pour les trois éléments, la contribution enthalpique de W est constante pour les trois 
éléments. On en déduit que les rapports  entre les fréquences d’échanges sont approximativement 
les mêmes que ceux entre les fréquences de vibration des atomes près de la lacune : 
5,3»NiCr νν .  
À des températures plus proches de celles du milieu primaire, on trouve les travaux de Fukuya 
[Fukuya04] et Allen [Allen02], qui ont observé une ségrégation du nickel aux joints de grains 
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d’aciers austénitiques type 304 (~18%Cr, 8%Ni) et 316 (~16%Cr, 10%Ni) lors d’irradiation à 400°C 
à des fluences proches, aux neutrons et aux protons, respectivement. Les deux auteurs observent 
des variations de composition de l’ordre de +10% du nickel aux joints de grains, aux dépens du 
chrome et du fer, ces deux éléments variant dans des proportions variables et dépendantes de la 
composition (on note cependant un enrichissement marqué en nickel aux joints de grains (+30%) 
pour un alliage à 18% de chrome et 40% de nickel également testé par Allen).  
Ainsi, le couplage des flux, et les différences de facteur de fréquence entre les éléments 
majoritaires dans les alliages Ni-Cr-Fe tend-il à faire ségréger le nickel à l’abord des puits, en 
particulier, les surfaces, mais aussi, les joints de grains.  
 
La ségrégation des éléments d’addition, sous irradiation est un phénomène bien connu dans 
lequel les effets de taille ont un rôle très important [Philibert91]. Cependant, l’effet de la présence 
de ces éléments sur la diffusivité des éléments majoritaires est moins connu. Deux éléments vont 
ici être le centre de l’attention, l’effet du silicium, communément présent dans les alliages 
austénitiques industriels utilisés en réacteur, et l’effet de l’hydrogène. 
1.1. Effet du silicium 
Rothman [Rothman80] a étudié l’effet de l’ajout de 1,33% en masse de silicium sur l’autodiffusion 
dans un alliage Fe65Cr15Ni20. L’ajout de silicium a pour effet d’augmenter les coefficients de 
diffusion en volume des trois éléments majoritaires d’environ 40%: +SiNi NiD D =1,41 +/- 0,29 ; 
+Si
Fe FeD D = 1,47 +/- 0,13 ; 
+Si
Cr CrD D =1,37 +/- 0,2. Il est à noter, que la légère différence entre les 
effets sur les éléments respectifs diminue l’écart entre les coefficients de diffusion : suivant le 
modèle de ségrégation de Marwick (Kirkendall inverse), on s’attendrait alors à ce que l’ajout de 
silicium diminue la ségrégation de nickel. 
Or, ce n’est pas ce qui est observé dans les expériences de Garimella [Garimella08] qui a étudié 
l’effet de l’ajout de silicium sur les coefficients d’interdiffusion ternaires et quaternaires dans les Fe-
Cr-Ni-Si austénitiques. Un des couples d’interdiffusion étudiés est le couple 
Fe76,3Ni23,7/Fe52,2Ni22,3Cr21.4Si4.1. Les résultats obtenus, après un recuit de diffusion de 168 heures à 
900°C sont reportés Figure A3-1. 
 
Figure A3-1 : Profils de concentration obtenus après un recuit de 168 heures à 900°C sur le couple 
d’interdiffusion FeNi/FeNiCrSi, d’après [Garimella08]. 
Garimella obtient des coefficients d’interdiffusion plus importants pour le chrome et le fer en 
présence de silicium ainsi qu’un coefficient de diffusion plus grand pour le nickel. Mais, en 
présence de silicium, une diffusion du nickel remontant le gradient de concentration est observée, 
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ce qui se traduit par un coefficient d’interdiffusion négatif (pour le couple FeNi/FeNiCr sans silicium 
aucune diffusion significative du nickel n’apparaît). Ce constat n’est pas sans rappeler les 
fameuses expériences de Darken [Philibert91], qui, en testant les couples de diffusion FeC/FeCSi 
à teneurs égales en carbone observa une redistribution du carbone depuis le matériau enrichi en 
silicium vers la matériau qui en est dépourvu. Dans les expériences de Darken, le silicium 
augmente l’activité du carbone, ce qui induit sa diffusion vers le matériau sans silicium.  
On pourrait alors penser qu’il en est de même pour le nickel dans les alliages Ni-Cr-Fe en 
présence de silicium. Cependant, les expériences de ségrégation sous irradiation (Marwick) 
montrant une ségrégation conjointe du nickel et du silicium font plutôt penser à une migration 
corrélée de ces deux espèces, probablement liée à une affinité particulière. 
Si le couplage des flux explique les résultats expérimentaux cités plus tôt concernant la 
coségrégation du silicium et du nickel,  l’augmentation des coefficients de diffusion observée reste 
à expliquer. Toutefois, ces phénomènes sortent du cadre de ces travaux, et l’on retiendra 
seulement qu’en présence de silicium, la ségrégation du nickel est accélérée. 
1.2. Effet de l’hydrogène 
Pour ce qui est de l’effet de l’hydrogène sur les coefficients d’autodiffusion, aucune étude 
expérimentale n’a, à la connaissance de l’auteur, été publiée sur ce sujet. Quelques études 
concernant l’effet de l’hydrogène sur les lacunes de trempe ont été publiées (voir, par exemple, 
[Brusetti72]), dans lesquelles une concentration plus grande de lacunes mesurée après une 
trempe sous hydrogène (par rapport à une trempe sous hélium), ainsi qu’un retard de restauration 
des défauts lacunaires et une plus grande propension à la formation d’amas de lacunes en 
présence d’hydrogène sont rapportés.  
Un effet hydrogène sur la ségrégation pourrait être déduit de la comparaison entre les données 
obtenues sous irradiation aux neutrons de Fukuya [Fukuya04] et aux protons de Allen [Allen02] 
citées plus tôt. En multipliant les valeurs obtenues par Allen par un facteur multiplicatif permettant 
de compenser la légère différence de doses reçues (en termes de déplacements par atomes), on 
obtient une tendance à la ségrégation similaire pour les trois éléments majoritaires dans les 
mêmes matériaux, tendance plus marquée avec les protons qu’avec les neutrons. Cependant, la 
dispersion des valeurs obtenues sur différents joints de grains, et les difficultés de comparaisons 
entre dommages créés par une particule chargée ou non, ne permettent pas de tirer une 
conclusion très assurée de ces tendances sur l’effet de l’hydrogène.  
Jung calcule des coefficients de diffusion induits par l’irradiation, à partir des cinétiques de 
croissance de précipités à 700K dans un alliage nickel-aluminium. Celui-ci montre que lorsque 
l’hydrogène est la particule incidente, le coefficient de diffusion  induit par l’irradiation est supérieur 
d’environ une décade par rapport au cas où Ni+ est l’ion incident [Jung90]. Cependant, on ne peut 
pas ici conclure que la présence d’hydrogène a augmenté d’une décade le coefficient de diffusion, 
puisque la distribution en taille des clusters créés au cours de la cascade est très différente dans le 
cas des protons et du nickel. En effet, les protons créent des cascades plus réduites, et des 
clusters nombreux et de petite taille ; le « spectre » des clusters formés est donc très différent  de 
celui créé par des ions ou, à plus forte raison, par des neutrons [Wiedersich90]. Ces petits clusters 
sont susceptibles de migrer beaucoup plus rapidement que ceux créés par les ions ou par les 
neutrons, favorisant la cinétique de croissance des précipités même sans effet de la présence 
d’hydrogène. 
De rares études théoriques [Dobrotvorskii91, Archakov96], ont été menées sur le sujet, et 
indiquent  qu’en présence d’hydrogène, les énergies de formation et de migration des 
monolacunes sont abaissées, et que l’énergie de migration pour l’autodiffusion devient également 
plus faible.  
On s’attend donc à ce que la présence d’hydrogène, tous autres paramètres étant constants, 
accélère la cinétique des processus diffusifs, et aggrave la cinétique de ségrégation du nickel vers 
les puits lorsque les conditions le permettent. La prudence est cependant de rigueur pour la 
transposition de ces résultats à des structures réelles. En effet, compte tenu de la taille des 
« boites » utilisées en simulation, les teneurs en hydrogène sont quasiment toujours supérieures à 
1% atomique, soit une teneur très importante en regard de la solubilité de l’hydrogène dans les 
  216 
structures c.f.c. aux températures d’intérêt dans cette étude (<400°C) et aux pressions partielles 
d’hydrogène associées. Cependant, l’hydrogène peut, de manière locale, par exemple au niveau 
d’empilements de dislocations, et au niveau des joints de grains (dislocations intrinsèques), être 
présent en concentrations importantes du fait de la présence de champ de contraintes. On peut 
donc supposer avec moins de réserves que la ségrégation du nickel aux joints de grains est 
accélérée en présence d’hydrogène. 
2. DIFFUSION DES LACUNES DANS LES JOINTS DE GRAINS 
Toutes les considérations sur la ségrégation du nickel aux puits, et en particulier les joints de 
grains, discutées plus haut sont entièrement dépendantes de leur propension à se comporter de 
manière idéale pour l’absorption (et même l’émission) des défauts ponctuels.  Le processus 
d’absorption d’une lacune au niveau d’un joint de grains (de « faible » désorientation) par exemple, 
contient trois étapes distinctes :  
- la migration de la lacune jusqu’au joint, 
- « absorption » (ou entrée) du défaut dans le joint, et migration jusqu’à une dislocation, 
dépendant du coefficient de diffusion au joint de grains,  
- absorption, avec ou sans création d’un cran, de la lacune dans le cœur de la dislocation, 
résultant en la montée de la dislocation. 
L’efficacité d’un puits pour l’absorption de défauts ponctuels peut être décrite comme sa capacité à 
maintenir sa concentration en défauts à l’équilibre sans modifier sa structure. Plusieurs résultats 
de simulation rapportent que l’énergie de migration des lacunes au niveau des joints de grains est 
très proche de celle en volume dans le cristal parfait [Guillope84]§. L’étape limitante pour 
l’absorption de la lacune est donc très probablement l’absorption de la lacune par la dislocation. 
Dès lors, la nature de la dislocation en question, et donc, le type de joint, doit pour beaucoup 
influencer l’efficacité du puits. 
Il convient donc de distinguer les joints de flexion, pour lesquels les parois entre les deux grains 
adjacents sont constituées de dislocations coin, et les joints de torsion, pour lesquels des 
dislocations vis sont impliquées.  
La désorientation est alors caractérisée par deux paramètres, G et S, qui sont inversement 
proportionnels à la densité de sites en coïncidence dans le plan du joint, et dans le volume du joint, 
réciproquement. Pour un joint de flexion symétrique, on a par définition G=1. Dans tous les cas, on 
caractérise la désorientation cristalline par un paramètre q caractérisant la rotation à appliquer sur 
le réseau d’un grain pour obtenir le motif du second [Keblinski03].  
Une même désorientation macroscopique q peut donc amener à des paramètres S et G très 
différents, selon le plan, les relations de symétrie entre les réseaux des deux grains et le type de 
joint. Pour un joint de flexion symétrique, on peut ainsi obtenir une coïncidence importante des 
réseaux des deux grains, même pour des valeurs de q élevées (ordre à longue distance). 
L’énergie d’interface du joint est caractéristique de l’intensité du désordre à courte distance du 
joint. Les deux types de joints peuvent donc avoir une énergie d’interface proche, pour des 
conditions de désorientation différentes.  
                                                     
 
§ Par contre, l’énergie de formation des lacunes est sensiblement inférieure (de l’ordre de 1eV pour des 
grains de faible désorientation S5  dans le nickel) [Guillope84]. On peut alors penser que, au moins dans le 
cas des lacunes, la concentration en équilibre est beaucoup plus importante au niveau du joint de grains. 
Rothman [Rothman80] a aussi étudié l’effet du silicium sur la diffusion du nickel aux joints de grains dans 
l’alliage Fe-15Cr-20Ni. L’auteur observe une augmentation d’un facteur 28 du paramètre Dd après ajout de 
silicium. Ici, c’est donc la surconcentration locale en lacunes qui permet de décupler les vitesses de diffusion 
apparentes.  Ceci est compatible avec une interaction Si-Ni-lacunes forte. Autre conséquence, il doit exister 
un gradient de concentration en lacunes à l’abord du joint. 
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Assassa a étudié l’influence de la désorientation q dans des bicristaux d’acier austénitique 
présentant des joints de flexion désorientés autour de l’axe <100> [Assassa75]. Il montre que 
l’anisotropie de diffusion est plus élevée dans le cas de joints de faible désorientation. Cela se 
comprend aisément, puisque pour des faibles désorientations, le joint de grains est constitué de 
parties de cristal parfait dans lesquelles s’insèrent des dislocations coin : dans le sens des 
dislocations, la diffusion aura les propriétés liées à ces dernières (diffusion dans les « canaux » 
des dislocations), et respectivement, dans les parties de cristal parfait. La diffusion perpendiculaire 
au plan du joint est donc défavorisée. Il montre aussi, pour des joints de grains asymétriques un 
lien entre la désorientation entre les deux grains adjacents, la vitesse de diffusion au joint de grain 
et la vitesse de corrosion. En dessous d’un angle q=50°, l’asymétrie a un effet délétère sur la 
vitesse de diffusion intergranulaire, et la corrosion est plus faible que pour des grains de 
désorientation supérieure à 50°. 
Ces résultats montrent l’importance de l’énergie et de la structure du joint de grains, même sur des 
propriétés telles que la vitesse de corrosion pour laquelle le point de vue de la composition 
chimique est souvent le critère prépondérant retenu.  
Keblinski a également montré que la structure et le type de joint sont d’une importance primordiale 
sur les propriétés de diffusion et de fluage-diffusion dans les c.f.c. (On trouve des résultats 
similaires dans les travaux de Wolf [Wolf01] sur le silicium). Un paramètre G faible sera 
caractéristique d’un plus haut degré de périodicité à grande distance. À ce paramètre est lié une 
forte cristallinité du joint de grains à  basse température. Mais, c’est l’énergie d’interface du joint 
(ordre à courte distance) et non l’ordre à longue distance qui prédit le maintien du caractère 
cristallin du joint de grains en température. Un désordre à courte distance important, résultant 
d’une énergie d’interface élevée sera associé à un changement de structure du joint de grains plus 
marqué à haute température. Ce changement de structure rapproche les propriétés du joint de 
grains de celles du liquide, augmentant ainsi la diffusion et les vitesses de fluage-diffusion (de type 
Coble) [Keblinski03]. 
Il est intéressant de comparer ces effets de structure à l’efficacité du puits pour l’absorption des 
défauts ponctuels par exemple. On a vu par exemple que dans le cas de faibles désorientations, 
puisque les propriétés de diffusion dans le joint sont mitigées par celles du cristal, le mécanisme 
global d’absorption se verra ralentit. Ces joints ne semblent donc pas constituer de bons puits. Par 
ailleurs, les dislocations vis n’étant pas sujettes au phénomène de montée, on peut supposer 
qu’un joint de torsion dépourvu de dislocations extrinsèques ne constitue pas non plus un puits 
efficace. 
Enfin, Crawford a montré que les joints de coïncidence (S1) de l’alliage 600 sont beaucoup moins 
sensibles à la corrosion sous contrainte en milieu aqueux à haute température et à la décohésion 
intergranulaire dans l’argon, à 360°C [Crawford92] : la plus grande partie de ces joints est immune, 
mais pas complètement. Malheureusement, l’auteur n’a pas caractérisé les joints en termes de 
flexion ou torsion, ce qui limite la confrontation de cette discussion avec des résultats 
expérimentaux.  
La présence d’une grande proportion de ces joints de grains « spéciaux » (ici définis comme des 
joints de faible indice S et d’une désorientation q<15°xS) réduit aussi considérablement la 
sensibilité à la fragilisation par l’hydrogène dans du nickel 201 sollicité en traction, pour des 
teneurs en hydrogène inférieures à 3400ppm atomiques en volume [Bechtle09]. Au-delà de cette 
teneur en hydrogène, la proportion en joints spéciaux ne semble plus avoir d’effet (aucune 
précipitation intergranulaire n’a été observée après essai). Ce constat suggère, pour une chimie 
homogène du matériau en volume et aux joints de grains, d’une part que l’interaction hydrogène-
structure du joint joue un rôle important dans le mécanisme de fragilisation intergranulaire, et 
d’autre part qu’il existe un seuil de concentration en hydrogène associé au type de joint 
(possiblement lié à son énergie d’interface).  
Ces constats suggèrent également que la rupture intervient lorsqu’une concentration critique 
d’hydrogène amenant à une diminution de l’énergie d’interface (qui caractérise les propriétés de 
cohésion) rend celle-ci inférieure au travail associé à la contrainte appliquée. 
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2.1. Conclusions sur les effets des paramètres « matériau »   
En conclusion de cette étude bibliographique, on pourra retenir que les alliages ternaires Ni-Cr-Fe 
présentent une tendance à la ségrégation du nickel aux puits, et en particulier, aux joints de grains 
et surfaces, du fait de considérations cinétiques. L’enrichissement en nickel à l’abord des puits est 
particulièrement accentué en présence de silicium, du fait de la probable formation de complexes 
Si-Ni-lacunes. Le mécanisme identifié pour la ségrégation du nickel (et du silicium), et son 
pendant, la déchromisation aux joints de grains, est du type Kirkendall inverse. Il s’agit donc d’un 
phénomène diffusif, activé thermiquement, et qui peut être accéléré sous irradiation. 
Cependant, tous les types de joints de grains ne sont pas susceptibles de permettre une 
ségrégation importante ; les joints peu désorientés étant moins efficaces pour l’absorption 
d’atomes supplémentaires. Cependant, l’énergie d’interface, qui dépend du type de joint, vient 
tempérer ces considérations. Un comportement similaire a été identifié pour ce qui est de la 
fragilisation intergranulaire induite par l’hydrogène.  
Un rapprochement qualitatif des phénomènes de ségrégation, de CSC, et de fragilisation par 
l’hydrogène laisse penser que, pour chacun de ces modes de dégradation environnementaux 
(comprendre également, pour des températures modérées, inférieures à 400°C), d’une part les 
joints de grains et leur structure (énergie du joint) jouent un rôle crucial, et d’autre part que les 
mécanismes sont les mêmes pour tous les types de joint mais dépendent d’une valeur seuil 







































« On ne vit pas que d’herbe,  
mettez-vous ça dans le crâne ! ». 
[Arto Paasilinna]
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Ce travail de thèse s’intéresse aux alliages à base nickel exposés au milieu primaire des 
réacteurs à eau pressurisée : ceux-ci, et en particulier, l’alliage 600, contenant environ 
16% de chrome, montrent, en service, une sensibilité à un phénomène de corrosion 
localisée appelé corrosion sous contrainte (CSC). La corrosion sous contrainte aboutit, à 
terme, au développement de fissures intergranulaires nécessitant le remplacement des 
matériaux de structure. La compréhension de ces phénomènes constitue donc un enjeu 
majeur dans le cadre de la sureté et du prolongement de la durée de vie des réacteurs, 
avec, également, des aspects économiques évidents. 
Le rôle de cette étude est d’apporter des éléments de compréhension quant au rôle de 
l’hydrogène dans ces phénomènes de corrosion sous contrainte.  
L’objectif de ce travail était double : d’une part, déterminer la source principale de 
l’hydrogène absorbé par l’alliage lors de exposition au milieu primaire, et d’apporter des 
éléments permettant de caractériser le mécanisme responsable de son absorption. D’autre 
part, un second objectif consistait à évaluer dans quelle mesure l’hydrogène absorbé par 
l’alliage pouvait jouer un rôle dans ces phénomènes de CSC, notamment, en regard de ses 
interactions possibles avec les défauts de structure du matériau. 
À cette fin, des techniques de traçage isotopique mises en œuvre lors de la corrosion de 
ces alliages en milieu primaire ont été utilisées, la pénétration des traceurs étant ensuite 
analysées par spectrométrie de masse d’ions secondaires. Ces analyses ont permis de 
montrer que l’hydrogène absorbé provenait principalement de la dissociation de la 
molécule d’eau lors de l’édification du film d’oxyde passif. 
Par ailleurs, la création de défauts de structure dans le matériau, et leur étude par 
annihilation de positons et microscopie électronique en transmission, après création ou 
après interaction avec l’hydrogène introduit par chargement cathodique, ont permis de 
caractériser les interactions de cet élément avec les défauts. Ces interactions sont 
importantes, et mènent à une réorganisation des défauts (coalescence, migration), mais 
sont transitoires, leur intensité dépendant de l’activité locale de l’hydrogène en solution. 
Ces résultats ont permis la proposition d’un nouveau modèle d’amorçage et de propagation 
des fissures de CSC. 
 
Mots-clefs: Hydrogène, alliage à base nickel, mécanismes, diffusion, dislocations, lacunes, 
piégeage, traceurs isotopiques, cinétique, corrosion sous contrainte. 
 
 
